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Resumen
Esta tesis se centra en el estudio de la´minas delgadas de aleaciones Cu-Al-Ni con
memoria de forma crecidas por pulverizacio´n cato´dica. E´stas poseen potenciales apli-
caciones en dispositivos micro electromeca´nicos. La transformacio´n martens´ıtica del
material, que da origen al efecto memoria de forma, es sensible a la microestructura y
al espesor de las la´minas delgadas. La microestructura, a su vez, depende de las condi-
ciones de fabricacio´n. Con el objetivo de determinar cua´les son las mejores condiciones
para obtener la´minas delgadas de aleaciones Cu-Al-Ni con efecto memoria de forma,
se crecieron la´minas a diferentes temperaturas del sustrato (TS). Esta temperatura,
la cual se vario´ entre temperatura ambiente y 823 K, afecta la microestructura y las
caracter´ısticas de la transformacio´n martens´ıtica en las la´minas. Sobre las la´minas que
presentaron transformacio´n martens´ıtica, se probaron diferentes me´todos para lograr
que el material deforme de manera controlada. Estos me´todos consistieron en modificar
una de las superficies de las la´minas, ya sea por litograf´ıa con posterior comido io´nico
o implantacio´n de iones de O o Al.
La microestructura de las la´minas delgadas fue analizada mediante difraccio´n de
rayos X y microscop´ıa electro´nica de transmisio´n. La transformacio´n martens´ıtica fue
caracterizada a partir de mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatu-
ra. Los resultados muestran que la transformacio´n martens´ıtica es fuertemente afectada
por la microestructura, lo cual se evidencia por incrementos en el rango de temperatura
de transformacio´n e histe´resis mayores respecto a muestras masivas.
Se crecieron la´minas delgadas de taman˜os de grano comprendidos entre 30 nm y
varios micro´metros, las cuales presentan transformacio´n martens´ıtica. Al aumentar el
taman˜o de grano se encontro´ que tanto la histe´resis como el rango de temperaturas de
transformacio´n disminuyen mientras que el salto de resistencia ele´ctrica aumenta. Esto
es producto de la disminucio´n en la densidad de bordes de grano, lo cual disminuye la
barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica. Analizando la´minas delgadas
policristalinas de espesores entre 0,10 y 2,25 µm se encontro´ que al reducir el espesor
se estabiliza la fase austen´ıtica, dificultando la transformacio´n martens´ıtica hasta el
punto de ser suprimida por completo.
El efecto memoria de forma se analizo´ deformando las la´minas a baja temperatura
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en fase martens´ıtica y observando si se recuperaba la forma al calentar por encima de
la temperatura de transformacio´n, en fase austen´ıtica. Este efecto se encontro´ presente
en muestras con taman˜os de grano por encima de 100 nm. Se busco´ inducir el efecto
doble memoria de forma, el cual es la propiedad de los materiales de alternar entre
las formas de tanto la fase martens´ıtica como de la fase austen´ıtica. Se hallo´ que la
implantacio´n de iones de Al en la´minas con taman˜o de grano microme´trico dio los
mejores resultados.
Palabras clave: LA´MINAS DELGADAS, PULVERIZACIO´N CATO´DICA, TRANS-
FORMACIO´N MARTENSI´TICA
Abstract
This thesis focuses on the study of shape memory Cu-Al-Ni thin films based growth
by sputtering. These films have potential applications in microelectromechanical sys-
tems (MEMS). We found that the martensitic transformation, which originates the
shape memory effect, depends on the film thickness and the microstructure. Consider-
ing that the microstructure depends on the fabrication conditions and with the objec-
tive of determining the optimal growth parameters in Cu-Al-Ni thin films, we modifying
the substrate temperature (TS) between room temperature and 823 K. The changes in
the microstructure produced by TS affect the characteristic features of the martensitic
transformation. For the cases where martensitic transformation is observed, we tried
to induce controlled shape memory. The methods consisted of superficial modifica-
tion with geometrical patterns using optical lithography and ion milling, and damage
profiles using implantation of ions such as O and Al.
The microstructure of the thin films was analyzed by X-ray diffraction and trans-
mission electron microscopy. The martensitic transformation was characterized from
resistance versus temperature measurements. The results show that, in comparison
with bulk, the changes in the microstructure modify the martensitic transformation
temperature, the temperature range of transformation and the hysteresis.
We observe martensitic transformation for Cu-Al-Ni thin films with grain size av-
erage between 30 nm and several microns. The increment in the grain size average
reduces the temperature range of transformation and the hysteresis, which could be
related to the influence of the grain boundary density on the energy barriers. The
analysis of the martensitic transformation for samples with thicknesses between 0.1
and 2.25 µm shows that the austenitic phase stabilizes as the thickness decreases. The
martensitic transformation is completely suppressed for 0.15 µm.
We analyze the shape of the memory effect comparing the changes between samples
deformed in the martensitic phase (low temperatures) and the austenite phase (room
temperature). We found that samples with grain size average above 100 nm recover
the original shape. Moreover, we work on producing thin films that have the two-way
memory effect. The best results are obtained for ion implantation with Al.
Keywords: THIN FILMS, MAGNETRON SPUTTERING, MARTENSITIC TRANS-
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Cap´ıtulo 1
Introduccio´n
En los recientes an˜os, los dispositivos micro electromeca´nicos (MEMS) han llama-
do poderosamente la atencio´n. Estos dispositivos pueden desempen˜arse como motores,
sensores, va´lvulas, entre otros, a escala microme´trica [1]. Entre los materiales con po-
tenciales aplicaciones MEMS se encuentran las aleaciones con memoria de forma [1].
La memoria de forma es la capacidad de estas aleaciones de recuperar su forma ini-
cial mediante tratamientos te´rmicos luego de haber sido deformadas meca´nicamente.
Esta propiedad surge a partir de una transformacio´n de fase so´lido-so´lido entre las fa-
ses austenita y martensita, llamada transformacio´n martens´ıtica. Este cambio de fases
tambie´n da lugar a otras capacidades particulares de estos materiales, tales como: efec-
to pseudoela´stico o superela´stico, efecto doble memoria de forma, efecto goma, entre
otros [2]. Diversos dispositivos microme´tricos han sido fabricados empleando estas pro-
piedades. La transformacio´n martens´ıtica y las propiedades que derivan de este cambio
de fases son sensibles a la microestructura y la dimensio´n de la aleacio´n. La reduccio´n
del taman˜o de grano involucra la estabilizacio´n de la fase austen´ıtica, llegando al ex-
tremo de suprimir la transformacio´n martens´ıtica [3]. Por otro lado, si la dimensio´n
del material es reducida, al punto que uno o dos granos abarquen todo el espesor o el
dia´metro de una la´mina delgada o un microalambre, respectivamente, se encuentra que
las propiedades termomeca´nicas se asemejan a las de un monocristal [4].
En esta introduccio´n se describira´ primero la transformacio´n martens´ıtica y las pro-
piedades que derivan de e´sta. Luego se detallara´n las estructuras de las fases austenita
y martensita. La introduccio´n finalizara´ con una descripcio´n ma´s desarrollada de la
aplicabilidad de las aleaciones con memoria de forma en los dispositivos MEMS y de
los efectos de taman˜o que las afectan.
1
2 Introduccio´n
1.1. Descripcio´n de la transformacio´n martens´ıtica
La transformacio´n martens´ıtica es un cambio de fase so´lido-so´lido de primer orden
no difusivo. El cambio de fase se produce entre una fase de alta temperatura, llama-
da austenita (fase austen´ıtica), y otra de baja temperatura, llamada martensita (fase
martens´ıtica). Al ser no difusiva, los a´tomos se desplazan de forma coordinada distan-
cias menores a una celda unidad, por lo que la fase martensita hereda la composicio´n
qu´ımica, el orden ato´mico y los defectos de la fase austenita [2]. Al ser una transfor-
macio´n de primer orden, la transformacio´n martens´ıtica se produce por nucleacio´n y
crecimiento [5]. El plano interfaz entre las fases martensita y austenita es un plano
invariante o plano de ha´bito, altamente mo´vil y libre de distorsio´n [6]. La transforma-
cio´n martens´ıtica puede ser caracterizada a trave´s mediciones de resistencia ele´ctrica
en funcio´n de la temperatura. La Fig 1.1 muestra de forma esquema´tica el cambio
de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura de una aleacio´n que transforma
martens´ıticamente [5].
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Figura 1.1: Esquema de una medicio´n de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura
para una transformacio´n martens´ıtica. Se detallan las temperaturas caracter´ısticas.
Enfriando el material, la transformacio´n martens´ıtica comienza a la temperatura
MS (Martensite start) y culmina en la temperatura MF (Martensite finish). Si luego
se procede a calentar, el material empieza a retransformar a la fase austenita en la
temperatura AS (Austenite start) y finaliza en la temperatura AF (Austenite finish)
[2]. La denominacio´n de transformacio´n martens´ıtica directa se referira´ a aquella que
procede de austenita a martensita, mientras que la denominacio´n de retransformacio´n
martens´ıtica se referira´ a la opuesta. La denominacio´n de transformacio´n martens´ıtica
hara´ alusio´n a la transformacio´n en general, que involucra a cualquiera de las dos.
La diferencia de camino entre la transformacio´n y la retransformacio´n se denomina
histe´resis (∆h), la cual surge a partir de procesos disipativos durante el cambio de
fase [2]. La transformacio´n martens´ıtica tambie´n puede ser inducida por medio de la
aplicacio´n de tensiones meca´nicas si la temperatura esta´ por encima de la MS y si la
tensio´n de transformacio´n es menor a la tensio´n de fluencia de las fases involucradas,
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dando lugar al efecto superela´stico o pseudoela´stico [7].
La transformacio´n martens´ıtica conlleva un cambio de estructura cristalina y por
ende un cambio de forma del material. Dado que la austenita es una fase de mayor
simetr´ıa que la martensita existen varias configuraciones de la red cristalina de la mar-
tensita que pueden nuclear a partir de la austenita. Cada una de estas configuraciones
se denomina variante [2, 6]. Existen 24 de e´stas para una transformacio´n del tipo L21
→ 18R (Ver Seccio´n 1.5) [6]. Grandes tensiones surgen alrededor de la fase martens´ıti-
ca cuando es formada a partir de la fase austenita. E´stas son relajadas mediante el
autoacomodo de las variantes de la fase martens´ıtica, minimizando el cambio de forma
macrosco´pico de la aleacio´n. E´stas esta´n relacionadas entre s´ı por planos de macla, los
cuales son altamente mo´viles cuando se les aplica una tensio´n meca´nica. Esto implica
que se forma la variante ma´s favorable frente a la tensio´n meca´nica en detrimento de
las restantes, maximizando la deformacio´n [5, 6].
1.2. Efectos termomeca´nicos de la transformacio´n
martens´ıtica
La transformacio´n martens´ıtica da lugar a una serie de interesantes propiedades y
efectos en las aleaciones que presenten este cambio de fase. Entre las propiedades pecu-
liares de estos materiales se encuentran efecto memoria de forma, efecto superela´stico
o pseudoela´stico, efecto doble memoria de forma, efecto goma, etce´tera.
1.2.1. Efecto memoria de forma
El efecto de memoria de forma es la capacidad de la aleacio´n de recuperar su forma
original por medio de un tratamiento te´rmico apropiado luego de haber sufrido una
deformacio´n meca´nica. Por medio de la Figura 1.2 se explica este efecto.
Figura 1.2: Efecto memoria de forma, de (A) a (B) el material es deformado a temperatura
T<MF . De (B) a (C) el material es descargado a temperatura constante. De (C) a (D) el material
recupera su forma original al ser calentado a temperatura T>MF .
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En primer lugar, el material se enfr´ıa sin esfuerzo aplicado desde una tempera-
tura T>AF a una temperatura T<MF (situacio´n A), produciendo la transformacio´n
martens´ıtica directa (de austenita a martensita). La martensita se forma de forma
autoacomodada, para minimizar el cambio de volumen. Luego, se aplica una tensio´n
meca´nica σ (de A a B), produciendo una deformacio´n  la cual no surge por la deforma-
cio´n pla´stica del material, sino por coalescencia de las variantes de la fase martensita
ma´s favorecidas por la tensio´n meca´nica en detrimento de otras. Si la tensio´n meca´nica
es lo suficientemente elevada puede darse el caso de que el material transforme com-
pletamente a una sola variante. Al descargar el material (de B a C), e´ste se recupera
parcialmente conservando una deformacio´n remanente. Por u´ltimo, el material es calen-
tado a una temperatura T>AF , en la cual se produce la retransformacio´n martens´ıtica
(de C a D), y como consecuencia la deformacio´n remanente desaparece y el material
recupera su forma original.
1.2.2. Superelasticidad o pseudoelasticidad
Adema´s de ser inducida por temperatura, la transformacio´n martens´ıtica puede ser
producida por medio de la aplicacio´n de tensiones meca´nicas a temperaturas mayores a
AF , es decir, estando el material en fase austenita [2]. Pueden obtenerse deformaciones
elevadas por medio de tensiones uniaxiales al favorecer la nucleacio´n y crecimiento de
las variantes de martensita que deforman el material en la direccio´n ma´s favorable a
la tensio´n meca´nica aplicada [8]. Por medio de la Figura 1.3 se ilustra este feno´meno.
Aplicando una tensio´n meca´nica σ a T>AF inicialmente se produce la deformacio´n
ela´stica de la fase austenita, y al llegar a la tensio´n de transformacio´n se induce la
transformacio´n martens´ıtica. La transformacio´n procede sin un incremento significativo
de la tensio´n aplicada, la cual se muestra como una meseta en la gra´fica de tensio´n-
deformacio´n (de A a B). La fase martens´ıtica inducida por tensio´n es inestable al
disminuir o remover la tensio´n meca´nica a T>AF , por lo que el material retransforma
a fase austen´ıtica, con un cierto grado de histe´resis (de B a C). Este feno´meno se llama
superelasticidad o pseudoelasticidad [2].
1.2.3. Efecto doble memoria de forma
Cuando el material no so´lo recuerda su forma en estado auten´ıtico sino que tambie´n
lo hace en estado martens´ıtico se dice que posee efecto doble memoria de forma. Este
efecto puede lograrse tanto con entrenamientos termomeca´nicos como por envejecidos
en fase martens´ıtica inducida por tensio´n. Los tratamientos termomeca´nicos introducen
dislocaciones que estabilizan la configuracio´n de variantes de la fase martens´ıtica. Estas
dislocaciones permanecen incluso en fase austenita, y el campo de tensiones alrededor
de ellas induce ciertas variantes de fase martensita [2]. El envejecido estabiliza la fase
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Figura 1.3: Ciclo superela´stico o pseudoela´stico a T>AF . De (A) a (B) el material sufre
transformacio´n martens´ıtica inducida por la tensio´n aplicada. De (B) a (C) el material recupera
la forma original al descargar.
martens´ıtica por medio de difusio´n permitiendo que se retengan algunos nu´cleos de esta
fase durante la retransformacio´n. E´stos son responsables de la formacio´n preferencial
de ciertas variantes de fase martens´ıtica al enfriar el material por debajo de MS en
ausencia de tensiones aplicadas [9, 10].
1.2.4. Efecto goma
Varias aleaciones, entre las que se incluyen Au-Cd, Au-Cd-Zn, Cu-Zn-Al y Cu-Al-
Ni, pueden ser deformadas ela´sticamente en fase martens´ıtica como una goma blanda.
Este feno´meno se llama efecto goma y surge debido a la reorientacio´n reversible de la
martensita. Envejecidos en dicha fase permiten la inversio´n del proceso de maclado al
retirar la tensio´n meca´nica a temperaturas por debajo de MF [11, 12].
1.3. Aspectos termodina´micos de la transformacio´n
martens´ıtica
La transformacio´n martens´ıtica procede por medio de procesos no difusivos, por
lo tanto, no hay cambios en la composicio´n por lo que las curvas de la energ´ıa libre
de Gibbs (G) de las fases austen´ıtica y martens´ıtica en funcio´n de la temperatura se
pueden representar (en un pequen˜o rango de temperaturas) como muestra la Figu-
ra 1.4 [5]. Ambas curvas coinciden en T0, temperatura de equilibrio termodina´mico
entre las dos fases. ∆Gquim
Aust→Mart = GMart - GAust es el cambio de energ´ıa libre
de Gibbs al pasar de fase austen´ıtica a fase martens´ıtica. El sistema requiere de un
sobreenfriamiento, definido como MS - T0, para la nucleacio´n de la fase martensita,
o un sobrecalentamiento para revertir la transformacio´n [2]. El sobreenfriamiento (o
sobrecalentamiento) hace que la diferencia ∆GAust→Martquim sea negativa (o ∆G
Mart→Aust
quim
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sea negativa, para la retransformacio´n) y actu´a como fuerza motriz para la nucleacio´n
de las fases. El sobreenfriamiento debe ser tal que supere a los te´rminos no qu´ımicos.
Uno de los te´rminos da cuenta de la energ´ıa de deformacio´n ela´stica, EAust→Martelas , que
surge por las deformaciones involucradas en la transformacio´n. Es una barrera energe´ti-
ca para la transformacio´n martens´ıtica directa (EAust→Martelas positivo) pero una fuerza
impulsora para la retransformacio´n (EMart→Austelas negativo) [4]. Otro te´rmino se debe a
la energ´ıa disipada por el movimiento de interfaces, EAust→Martfricc , el cual se opone tanto
a la transformacio´n martens´ıtica como a la retransformacio´n (EAust→Martfricc y E
Mart→Aust
fricc
son positivos), lo que da origen a la histe´resis [13, 14]. El calor disipado hace que la
transformacio´n martens´ıtica sea un proceso irreversible desde el punto de vista termo-
dina´mico. El balance termodina´mico para la transformacio´n directa puede plantearse
como sigue
Energía libre
Austenita
Martensita
T0 TemperaturaMs
Sobreenfriamiento
Fuerza motriz
MG ®D b
En
er
gí
a 
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Temperatura
ΔGAust→ art
T0MS
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Figura 1.4: Dependencia de las energ´ıas libres de la fase austenita y martensita con la tem-
peratura.
∆GAust→Martquim + E
Aust→Mart
elas + E
Aust→Mart
fricc = 0 (1.1)
Y para la retransformacio´n:
∆GMart→Austquim + E
Mart→Aust
elas + E
Mart→Aust
fricc = 0 (1.2)
La transformacio´n directa empieza a MS < T0 y finaliza a MF , mientras que la
retransformacio´n empieza en AS y finaliza en AF . Entonces T0 puede definirse como
T0 =
1
2
(MS +AF ) [15]. En forma general, ∆Gquim es igual a ∆Hquim -T∆Squim, siendo
∆Hquim el cambio de entalp´ıa y ∆Squim el cambio de entrop´ıa entre las fases austenita y
martensita, por lo tanto el valor de ∆Gquim puede ser estimado a partir de la siguiente
expresio´n:
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∂∆Gquim
∂T
= −∆Squim (1.3)
1.4. Aleaciones con memoria de forma
Si bien existen numerosas aleaciones que presentan memoria de forma, las que han
atra´ıdo ma´s atencio´n y las que poseen mayor importancia comercial son las aleacio-
nes de Ni-Ti, aleaciones de base Cu como Cu-Al-Ni y Cu-Zn-Al y aleaciones ferrosas
como Fe-Mn-Si y Fe-Mn-Al-Ni [16]. La Tabla 1.1 muestra los rangos de temperaturas
de operacio´n y la histe´resis de algunas aleaciones. Existen otros factores que deben
tenerse en cuenta al momento de seleccionar una particular aleacio´n para una tarea
espec´ıfica, por ejemplo: costos, estabilidad te´rmica y qu´ımica, resistencia a la fatiga,
biocompatibilidad, etc.
Aleacio´n Composicio´n
Temperatura de
transformacio´n (◦C)
∆h (◦C)
Ag-Cd 44/49 at %Cd −190 a −50 15
Au-Cd 46, 5/50 at %Cd 30 a 100 15
Cu-Al-Ni 14/14, 5 at %Al; 3/4, 5 at %Ni −140 a 100 35
Cu-Al-Ni 13/14 at %Al; 4, 5/6 at %Ni −200 a 180 10
Cu-Zn-Al 20 at %Zn; 14 at %Al −90 a 130 5
Cu-Sn 15 at %Sn −120 a 30
Cu-Zn 38, 5/41, 5 at %Zn −180 a −10 10
In-Ti 18/23 at %Ti 60 a 100 4
Ni-Al 36/38 at %Ti −180 a 100 10
Ni-Ti 49/51 at %Ni −50 a 110 30
Fe-Pt 25 at %Pt −130 4
Mn-Cu 5/35 at %Cu −250 a 180 24
Fe-Mn-Si 32 wt %Mn; 6 wt %Si −200 a 150 100
Fe-Mn-Al-Ni 34 wt %Mn; 15 wt %Al; 7, 5 %Ni 270 100
Tabla 1.1: Composicio´n qu´ımica y propiedades de algunas aleaciones con memoria de forma
[5].
Las aleaciones de Ni-Ti son las que poseen el mayor nu´mero de aplicaciones co-
merciales [2], debido a que poseen excelente desempen˜o en ciclos superela´sticos, alta
ductilidad, resistencia a la corrosio´n y cierta biocompatibilidad. Sin embargo, poseen
alto costo, son dif´ıciles de fabricar y requieren de tratamientos te´rmicos espec´ıficos
[16, 17].
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Las aleaciones de base Cu poseen bajo costo de fabricacio´n y en particular el Cu-Al-
Ni posee como principal ventaja su establilidad te´rmica hasta temperaturas de 200 ◦C
[18]. Poseen excelentes propiedades en estado monocristalino tales como alta deforma-
cio´n con recuperacio´n total [19]. Tienen como principal desventaja una alta anisotrop´ıa
ela´stica, lo que las vuelve fra´giles por fractura intergranular debido a la acumulacio´n
de tensiones en bordes de grano [6, 18]. Por otro lado, muestras de taman˜os sub-
microme´trico poseen excelente comportamiento superela´stico: deformaciones cercanas
al 7 % y con recuperacio´n completa se reportaron para micropilares [20] y microalam-
bres [4, 21].
Entre las aleaciones ferrosas, se encuentran las de base Fe-Mn-Si, las cuales son de
bajo costo y sencillas de fabricar. El efecto memoria en estas aleaciones se revierte por
activacio´n te´rmica, dado que la transformacio´n martens´ıtica que experimentan no es
termoela´stica y tiene asociada una amplia histe´resis. Por otro lado, aleaciones de Fe-
Mn-Al-Ni con un alto contenido de Mn (>30 %) presentan superelasticidad. E´stas han
llamado la atencio´n de la comunidad cient´ıfica dedicada a las aleaciones con memoria de
forma por la posibilidad de obtener aleaciones termoela´sticas de bajo costo y accesibles
a los me´todos metalu´rgicos convencionales [5].
1.5. Transformacio´n martens´ıtica en Cu-Al-Ni
1.5.1. Estructura de la fase austenita
La transformacio´n martens´ıtica se da en aleaciones de Cu-Al-Ni en una determinada
fase, llamada fase β, la cual es estable en un rango acotado de composicio´n y tempera-
tura. La Figura 1.5 muestra un corte del diagrama de fases ternario de estas aleaciones
[6]. La fase β es estable a altas temperaturas pero puede ser retenida metaestablemente
a temperatura ambiente si es enfriada ra´pidamente, en un proceso llamado temple. El
calentamiento de aleaciones de Cu-Al-Ni a temperaturas mayores a 200 ◦C activa la
difusio´n de forma que la fase β se descompone, precipitando las fases de equilibrio α y
γ2 [22].
A altas temperaturas la estructura de la fase β es BCC (Grupo espacial Im3m). La
distribucio´n de los a´tomos de Cu, Al y Ni es aleatoria en los sitios de la red cristalina.
Durante el temple, el material sufre dos procesos de ordenamiento ato´mico. El primero,
exhibe una estructura cristalina B2 (Grupo espacial Pm3m), el cual es un ordenamiento
a primeros vecinos. Mientras que el segundo, que posee una estructura cristalina L21
(Grupo espacial Fm3m), es un ordenamiento a segundos vecinos [23]. Las temperaturas
a las que se producen los ordenamientos dependen de la concentracio´n de los aleantes,
como muestra la Figura 1.6.
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Figura 1.5: Diagrama de fases para Cu-Al-Ni al 3 wt % de Ni.
Figura 1.6: Izq.) Temperaturas de ordenamiento en funcio´n de la concentracio´n de Al %
ato´mico a 3,64 at % Ni. Der.) Temperaturas de ordenamiento en funcio´n de la concentracio´n de
Ni % ato´mico a 27,15 at % Al [24].
La estructura de los ordenamientos pueden ser descriptos en la fase β en base a
cuatros subredes FCC (I a IV) superpuestas tal como se muestran en la Figura 1.7. La
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probabilidad de ocupacio´n del elemento i (i = Cu, Al, Ni) en el sitio de la red j (j =
I-IV) puede expresarse como Pi
j [25].
Figura 1.7: Definicio´n de las subredes I, II, III y IV en la estructura correspondiente a la fase
β [5].
En la fase β (desordenada a altas temperaturas) se tiene que:
P Ii = P
II
i = P
III
i = P
IV
i = Ci (1.4)
En donde todos los elementos tienen ide´ntica probabilidad de ocupar cualquiera de
las cuatro subredes y es igual a la concentracio´n ato´mica Ci del elemento i. Para la fase
β con estructura B2 las probabilidades de ocupacio´n son:
P Ii = P
II
i 6= P IIIi = P IVi (1.5)
Y para la fase β con estructura L21 se tiene:
P Ii = P
II
i 6= P IIIi 6= P IVi 6= P Ii (1.6)
La composicio´n de las aleaciones de Cu-Al-Ni estudiadas es cercana a la del Cu3Al,
cuya estructura en fase β ser´ıa DO3, Al en sitios III y Cu en sitios I, II y IV. Pero
debido a la no estequiometr´ıa de la aleacio´n los a´tomos extras de Al ocupan los sitios
IV y los a´tomos de Ni ocupan los sitios I y II. El Cu balancea los sitios I, II y IV. Ma´s
precisamente, el ordenamiento en aleaciones ternarias es tipo Heusler L21 [7].
El ya mencionado procedimiento de temple se realiza para retener la fase β con
ordenamiento a segundos vecinos L21 y para evitar la precipitacio´n de otras fases. Esta
fase presenta transformacio´n martens´ıtica.
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1.5.2. Estructura de las fases martensita
Las estructuras compactas de las fases martensita pueden describirse por medio
del apilamiento de planos compactos A, B y C. Estos planos, llamados planos basales,
derivan de planos del tipo {110}β. Los planos son ide´nticos entre s´ı, so´lo difieren en las
posiciones relativas entre ellos, en un sistema de referencia ortorro´mbico. Respecto al
plano A, los planos B esta´n desplazados 1
3
aM en la direccio´n positiva de X, donde aM es
el para´metro de red de la fase martensita, mientras que los planos C esta´n desplazados
2
3
aM en la misma direccio´n [26]. La Figura 1.8 muestra estos planos basales [5].
A B C
A” B” C”
X
Y
Z
bM
aM
Figura 1.8: Planos basales de la martensita. Los planos primados corresponden a los sin
primar desplazados un vector (0, 12bM , 0). Cada sitio puede ser ocupado por diferentes elementos
de acuerdo a la probabilidad de ocupacio´n [5].
La distribucio´n de los elementos en cada sitio depende del orden heredado de la fase
austenita. Los planos primados corresponden a los sin primar desplazados un vector
(0, 1/2 bM , 0), donde bM es es el para´metro de red de la martensita en la direccio´n
Y. El apilamiento de los planos basales bajo ciertas secuencias forman las siguientes
estructuras martens´ıticas:
18R → AB′CB′CA′CA′BA′BC′BC′AC′AB′
2H → AB′
La Figura 1.9 muestra la estructura de las fases martens´ıticas 18R y 2H [25].
Los planos basales poseen cierta distorsio´n producto de la diferencia de los taman˜os
ato´micos. Esta distorsio´n deforma monocl´ınicamente a la martensita 18R pero no afecta
a la martensita 2H [5]. Los para´metros de red de la martensita 18R son [26]:
a18R = 0,4405 nm
b18R = 0,5356 nm
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8R
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H
Figura 1.9: Estructura de las fases martens´ıticas 18R y 2H descritas en base al apilamiento
de planos basales. Se indica el para´metro de red c de cada estructura.
c18R = 3,826 nm
β = 88,4◦
Donde β es el a´ngulo entre c18R y a18R. Los para´metros de la martensita 2H son
[26]:
a2H = 0,438 nm
b2H = 0,537 nm
c2H = 0,429 nm
Existen diferencias entre las transformaciones martens´ıticas L21→ 18R y L21→ 2H,
las cuales deben tenerse en consideracio´n al momento de disen˜ar un posible dispositivo
MEMS. Una de las principales diferencias se encuentra en los anchos de histe´resis: en
el caso de la transformacio´n martens´ıtica a fase 18R es de 10 K o menor, mientras que
para la transformacio´n a fase 2H es considerablemente mayor, en torno a 40 K. Esto
se debe a dificultades en la nucleacio´n y procesos friccionales durante el crecimiento de
la fase martensita 2H [27, 28].
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1.5.3. Dependencia de la transformacio´n martens´ıtica con la
composicio´n qu´ımica
En aleaciones de Cu-Al-Ni el tipo de estructura martens´ıtica inducida por la tem-
peratura a partir de la fase β depende de la composicio´n qu´ımica [29]. La Figura 1.10
muestra un diagrama de fases martens´ıticas en funcio´n de las composiciones qu´ımicas
de Al y Ni. La fase martens´ıtica 18R es favorecida a altas concentraciones en peso de Ni
y bajas concentraciones de Al, mientras que aumentar la concentracio´n en peso de Al
favorece la martensita 2H. Existe un rango de composicio´n en la que es posible nuclear
simulta´neamente ambas fases.
2H+18R
2H
18R
Al% (peso)
N
i%
 (
p
es
o
)
Figura 1.10: Diagrama de fases martensita en funcio´n de las composiciones qu´ımicas en peso
de Al y Ni. La l´ınea gris representa la composicio´n eutectoide [30].
Por otro lado, las temperaturas caracter´ısticas dependen fuertemente de la compo-
sicio´n qu´ımica. Existen numerosas relaciones emp´ıricas que ajustan la variacio´n de la
MS con la composicio´n qu´ımica en Cu-Al-Ni. La de mayor aceptacio´n es la expresio´n
hallada por Recarte y colaboradores [30]:
MS (
◦C) = 2433− 169, 9Al(wt%)− 19, 1Ni(wt%) (1.7)
Donde Al (wt %) y Ni(wt %) son las composiciones porcentuales en peso de Al y Ni,
respectivamente. Esta ecuacio´n permite calcular de forma aproximada la MS a partir
de la composicio´n de los aleantes. La expresio´n so´lo es aplicable para transformaciones
martens´ıticas L21 → 18R.
El diagrama de fases martens´ıticas y la expresio´n que rige la dependencia de la MS
con la composicio´n qu´ımica nos permitio´, en conjunto, delinear el rango de composicio´n
necesario para obtener la´minas delgadas que transformen a martensita 18R y su MS.
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1.5.4. Aplicaciones de las aleaciones con memoria de forma en
sistemas micro electromeca´nicos (MEMS)
Los sistemas o dispositivos micro electromeca´nicos (del ingle´s, MEMS) son dis-
positivos de reducidas dimensiones, desde varios µm a unos pocos mm. Los MEMS
comprenden desde dispositivos relativamente simples, que no poseen partes mo´viles o
bien pocas, a dispositivos complejos con numerosas partes mo´viles y con electro´nica in-
tegrada. Estos dispositivos pueden ser de naturaleza ele´ctrica, magne´tica, o´ptica, te´rmi-
ca, meca´nica o flu´ıdica. Los MEMS pueden desempen˜arse como sensores, actuadores,
va´lvulas, bombas, dispositivos o´pticos, transmisores de radiofrecuencia y en diversas
aplicaciones biolo´gicas. Dos ejemplos de estos dispositivos pueden verse en la Figura
1.11.
Figura 1.11: a) Imagen SEM de una micropinza de un bimorfo Ni-Ti/DLC capturando una
bola de pol´ımero [31]. b) Imagen SEM de un micropilar de Cu-Al-Ni [32].
La Figura 1.11.a muestra una micropinza de Ni-Ti fabricada mediante litograf´ıa e
integrada en una oblea de Si, la cual alterna entre las posiciones abiertas y cerradas,
con lo cual puede capturar diferentes objetos [31]. En tanto que la Figura 1.11.b es una
imagen SEM de un micropilar de Cu-Al-Ni fabricado mediante haz de iones focalizados
(Focused Ion Beam, FIB), estos pilares pueden realizar trabajos de compresio´n [32].
Las aleaciones con memoria de forma presentan potenciales aplicaciones dentro
de los dispositivos MEMS, debido a que el mismo material es la ma´quina [33] y a que
pueden realizar una elevada cantidad de trabajo por unidad de volumen [34]. En el caso
de las transformaciones martens´ıticas inducidas por temperatura, al reducir la escala
del material, el tiempo de enfriamiento y de calentamiento se reduce ra´pidamente dado
que la relacio´n superficie/volumen y el coeficiente de conveccio´n aumenta pudiendo
ser capaces de trabajar a frecuencias de 100 Hz. La Figura 1.12 compara distintos
actuadores en el rango microme´trico [34, 35], destacando que las aleaciones con memoria
de forma superan a otros materiales en la relacio´n trabajo/volumen, siendo capaces de
trabajar a frecuencias medias (Ver Figura 1.12, puntos 1a y 1b).
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Figura 1.12: Trabajo por unidad de volumen en funcio´n de la frecuencia de ciclado para di-
versos materiales. Diamantes sin llenar representan valores ideales para la actuacio´n, diamantes
llenos se basan en datos reales del actuador. 1. Pel´ıculas delgadas de Ni-Ti, 2. Transformacio´n
de fase so´lido-l´ıquido, 3. Termoneuma´ticos, 4. Expansio´n te´rmica, 5. Electromagne´tico, 6. Elec-
troesta´tico, 7. Piezoele´ctricos, 8. Mu´sculo, 9. Microburbujas [1].
Reducir la dimensionalidad del material a los fines de construir dispositivos MEMS
afecta la transformacio´n martens´ıtica, difiriendo sustancialmente de la que exhiben a
escala masiva. Tanto el taman˜o de grano como el taman˜o del espe´cimen son determi-
nantes en las propiedades de las aleaciones con memoria de forma [4, 21]. Estos efectos
de taman˜os son estudiados en diversos sistemas de dimensionalidad reducida, entre
los que se encuentran la´minas delgadas [36–38], microalambres [4, 39] y micropilares
[40, 41]. Las primeras sera´n las abordadas en esta tesis.
Los sistemas MEMS son usualmente desarrollados sobre silicio, por lo que es con-
veniente que los dispositivos basados en aleaciones con memoria de forma se fabriquen
sobre sustratos de este material [42]. Afortunadamente, el crecimiento, tratamiento
te´rmico y modelado de pel´ıculas delgadas de aleaciones con memoria de forma son
compatibles con los procesos esta´ndares de micromecanizado, lo que permite obtener
microdispositivos de estos materiales sobre silicio [34]. Es crucial desarrollar me´todos
que permitan fabricar dispositivos MEMS basados en aleaciones con memoria de forma
que se encuentren parcialmente soportados sobre el sustrato, tal como se mostro´ en la
Figura 1.11.a, donde una micropinza de Ni-Ti se encuentra parcialmente soportada
sobre el sustrato de Ni-Ti [31]. Entre las te´cnicas empleadas para lograr este objetivo
se encuentran la litograf´ıa y el uso de la´minas de sacrificio [43].
16 Introduccio´n
1.5.5. Efectos de taman˜o en aleaciones con memoria de forma
Los dispositivos basados en aleaciones con memoria de forma aplicables a siste-
mas MEMS deben poseer dimensiones del rango de los micro´metros. Sin embargo, la
transformacio´n martens´ıtica exhibe un comportamiento diferente respecto a dispositi-
vos masivos o puede incluso inhibirse al disminuir el taman˜o del cristal. El efecto del
taman˜o puede clasificarse en intr´ınseco, debido a la microstructura (taman˜o de grano,
precipitados, etc.), y extr´ınseco, referente al taman˜o del material (D) [44].
La reduccio´n del taman˜o de grano (d) en aleaciones de Cu-Al-Ni es una estrate-
gia para minimizar la acumulacio´n de tensiones en bordes de granos grandes debido
a la alta anisotrop´ıa ela´stica de este material [4]. La Roca encontro´ que en aleacio-
nes de base Cu la MS disminuye y la histe´resis te´rmica aumenta conforme dismi-
nuye el taman˜o de grano a partir de los 100 µm, sin embargo los efectos son ma´s
notorios a partir de los 20 µm [13, 45]. Tendencia similar se reporto´ en alambres de
Cu-Al-Ni con una microestructura del tipo bambu´, en los cuales la tensio´n de inicio
de la transformacio´n martens´ıtica (σMS) y la histe´resis en ciclos de tensio´n - deforma-
cio´n (∆σ) aumentan al disminuir el taman˜o del material [4]. Alambres y la´minas de
Cu-Al-Mn experimentan una disminucio´n en σMS y ∆σ al aumentar la relacio´n d/D
[46, 47]. Reducir el taman˜o de grano a escala nanome´trica puede estabilizar la fase
austenita hasta el punto que no es posible nuclear fase martensita por sobreenfria-
miento [3]. Por ejemplo la transformacio´n martens´ıtica es completamente suprimida en
aleaciones de Ni-Ti con taman˜o de grano menor a los 50 nm [4], aunque aleaciones de
Cu-Al-Ni presentan transformacio´n martens´ıtica a taman˜os de grano de 30 nm [48].
Durante la transformacio´n martens´ıtica inducida por temperatura y libre de ten-
siones meca´nicas, la variacio´n temporal de la energ´ıa libre de Gibbs (G˙) se define de la
siguiente manera [4]:
G˙ = [∆Gquim + γiAi + ∆γsfAsf + Eelas]f˙M + Efricc|f˙M | (1.8)
Donde f˙M es el cambio de la fraccio´n volume´trica de martensita (f˙M > 0 durante
la transformacio´n directa y <0 durante la retransformacio´n), ∆Gquim es el cambio de
energ´ıa libre por unidad de volumen a la temperatura T y es positivo cuando T>AF ,
γi es la energ´ıa interfacial por unidad de a´rea, Ai es la densidad de a´rea interfacial.
Las energ´ıas interfaciales involucradas son causadas por interfases austenita-austenita
(γbg), austenita-martensita (γam) y entre maclas de martensita (γmm). ∆γsf = γ
M
sf −γAsf
es la diferencia en energ´ıa superficial por unidad de a´rea entre la fase martensita y la
fase austenita multiplicada por el a´rea superficial espec´ıfica, Asf . Eelas es el incremen-
to promedio en la densidad de energ´ıa ela´stica como resultado de la transformacio´n.
Los cambios en la energ´ıa qu´ımica, interfacial y ela´stica son recuperadas durante la
retransformacio´n, cuando f˙M cambia de signo. Efricc es el trabajo friccional producido
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por el movimiento de interfases, es un te´rmino irreversible, disipando energ´ıa en forma
de calor [4].
En aleaciones policristalinas, la nucleacio´n y crecimiento de las placas de martensita
esta´ controlada por los bordes de grano de fase austenita. El ancho promedio de las
placas de martensita disminuye con el taman˜o de grano a los fines de acomodar la
tensio´n de transformacio´n, lo que influye en la densidad de energ´ıa interfacial por
unidad de volumen [49]. El nu´mero promedio de interfases martensita - martensita,
N, que puede encontrarse en un grano de dimensiones d, esta´ dado por la siguiente
relacio´n:
N = d/hplaca = 28 (1.9)
Donde hplaca es el ancho promedio de placa de martensita. La Roca y colaboradores
encontraron una relacio´n lineal al medir hplaca sobre un amplio rango d en aleaciones
policristalinas de Cu-Al-Ni [49]. El ajuste lineal de la gra´fica de hplaca en funcio´n de
(d) determino´ que N = 28 [49]. La superficie total de interfases martensita-martensita
dentro de un grano esfe´rico, Amm, esta´ dada por la siguiente expresio´n:
Amm =
pi
2
d2
(
N2 − 1
3N
)
(1.10)
Consecuentemente, Amm so´lo depende del taman˜o de grano d. La densidad de
energ´ıa por unidad de volumen puede calcularse mediante la siguiente expresio´n:
Emm = γmm
Amm
V
=
(
N2 − 1
N
)
γmm
d
(1.11)
Donde V es el volumen del grano esfe´rico. Se encuentra que Emm es inversamente
proporcional a d. Valores de γmm para Cu-Al-Ni en fase 18R se encuentran en el rango
0,02 J.m−2 - 0,07 J.m−2 [50, 51]. La fuerza motriz (FM ) necesaria para superar la
barrera energe´tica impuesta por las interfases entre placas de martensitas esta´ dada
por la siguiente expresio´n:
FM = ∆S∆Tmm(d) = Emm (1.12)
Donde ∆S es el cambio de entrop´ıa entre las fases L21 y 18R, este valor asciende a
≈ -2 x 105 J K−1 m−3 para el Cu-Al-Ni [52], y ∆Tmm es el sobreenfriamiento necesa-
rio para superar la barrera energe´tica. El sobreenfriamiento necesario para inducir la
transformacio´n martens´ıtica a taman˜o de grano de 10 nm y usando γmm = 0,02 J.m−2
es de 280 K, y de 980 K para γmm = 0,07 J.m−2, lo que explica la estabilizacio´n de la
fase austenita que por otro lado impide inducir te´rmicamente la fase martensita [49].
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1.6. Motivacio´n y estructura de la tesis
Para poder llegar a aplicaciones de aleaciones con memoria de forma en dispositivos
MEMS es necesario comprender el rol de la dimensio´n [4, 40, 44] y la microestructura
[36, 53, 54] en la transformacio´n martens´ıtica del material. En las la´minas delgadas,
la dimensio´n se relaciona con el espesor de las mismas [55] y la microestructura con el
taman˜o de grano [56]. Adema´s, la transformacio´n martens´ıtica tambie´n se ve afectada
por inhomogeneidades qu´ımicas [38], fases secundarias [57] y la topolog´ıa del material
[58]. Para obtener la´minas de aleaciones con memoria de forma se usa la te´cnica de
pulverizacio´n cato´dica. Trabajos previos fueron realizados en aleaciones de Ni-Ti [35]
y aleaciones base Cu [37, 59, 60]. La´minas delgadas de Cu-Zn-Al fueron fabricadas
en dos etapas, la primera de las cuales consistio´ en crecer una la´mina de Cu-Al por
pulverizacio´n cato´dica y la segunda fue incorporar Zn por procesos difusivos [61–63].
En el caso de la´minas de Cu-Al-Ni crecidas por pulverizacio´n cato´dica a temperatura
ambiente, Espinoza y colaboradores [60] encontraron que esta´n formadas por dos fases
metaestables: hexagonal y BCC, y que no presentan transformacio´n martens´ıtica.
Numerosos dispositivos de escala microme´trica se han fabricado empleando alea-
ciones con memoria de forma de Ni-Ti, entre los que se encuentran va´lvulas, bombas,
pinzas, sensores, antenas, entre otros [1, 31, 64, 65]. Sin embargo, no se encuentran
reportes de MEMS fabricados en aleaciones con memoria de forma de base Cu (Cu-Zn,
Cu-Zn-Al, Cu-Al, Cu-Al-Ni, entre otras). Esto se debe, en parte, a la falta de conoci-
miento del comportamiento de estas aleaciones a escalas microme´tricas. La literatura
disponible sobre la fabricacio´n por medio de pulverizacio´n cato´dica y caracterizacio´n
de la´minas delgadas de aleaciones con memoria de forma de base Cu, en general, y en
particular, sobre Cu-Al-Ni es escasa. Por ello, se avanzo´ sobre el conocimiento generado
por estudios previos en la´minas delgadas [37, 60–63].
Esta tesis trata sobre el crecimiento de la´minas delgadas de Cu-Al-Ni por medio
de pulverizacio´n cato´dica. Se estudio´ el efecto de la TS sobre la microestructura y la
transformacio´n martens´ıtica a los fines de evaluar la factibilidad de emplear este ma-
terial en dispositivos MEMS. En primer lugar, en el Cap´ıtulo 2 se detalla el proceso de
crecimiento de las la´minas delgadas y las te´cnicas empleadas para la caracterizacio´n de
la microestructura y la transformacio´n martens´ıtica. Resulta fundamental conocer el
rango de temperaturas en el cual es posible obtener la´minas delgadas constituidas por
fase β con estructura L21 evitando en lo posible la formacio´n de fases de equilibrio, lo
cual constituye el eje central del Cap´ıtulo 3. Luego de delimitar el rango de temperatu-
ras en el cual se obtiene la estructura L21, se crecieron la´minas delgadas a TS en torno
a la temperatura de recristalizacio´n de la estructura L21, lo cual constituye el Cap´ıtulo
4. En base a la observacio´n de que aumentar la TS incrementa el taman˜o de grano y
mejora la transformacio´n martens´ıtica, se analiza en el Cap´ıtulo 5 el comportamiento
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de las la´minas delgadas crecidas a temperaturas en torno a TS = 823 K. Se estudia en
estas la´minas el efecto de recocidos a 473 K sobre la transformacio´n martens´ıtica.
Para que las la´minas delgadas basadas en aleaciones con memoria de forma pue-
dan ser implementadas en sistemas MEMS deben presentar un movimiento c´ıclico y
reproducible, esto es, el denominado efecto doble memoria de forma. En muestras ma-
sivas, e´ste se logra usualmente mediante entrenamientos termomeca´nicos, los cuales
son dif´ıciles de implementar a escalas microme´tricas [2, 66]. Luego de hallar me´todos
satisfactorios para crecer la´minas delgadas de Cu-Al-Ni que presentan transformacio´n
martens´ıtica, se evalu´an diversas metodolog´ıas para modificar estas la´minas a los fines
de inducir la doble memoria de forma, favoreciendo el movimiento c´ıclico en alguna
direccio´n en particular. Esto constituye el Cap´ıtulo 6. Finalmente, en el Cap´ıtulo 7 se
desarrollan las conclusiones alcanzadas y detallan posibles caminos en los que seguir el
trabajo.

Cap´ıtulo 2
Me´todo experimental
El presente cap´ıtulo se encuentra separado en dos secciones. La primera, “Fabrica-
cio´n de la´minas delgadas”, consiste en la descripcio´n de los procedimientos realizados
para fabricar las la´minas delgadas y posteriores tratamientos utilizados para modificar
las propiedades de e´stas. En tanto que la segunda seccio´n, “Te´cnicas de caracteri-
zacio´n”, detalla las te´cnicas empleadas para estudiar las propiedades de las la´minas
delgadas.
2.1. Fabricacio´n de la´minas delgadas
2.1.1. Pulverizacio´n cato´dica (Magnetron Sputtering)
La pulverizacio´n cato´tica es una te´cnica versa´til que permite fabricar la´minas del-
gadas de diversos materiales y sobre diferentes sustratos. Se basa en el bombardeo, por
medio de iones energe´ticos generados en una descarga ele´ctrica en forma de plasma,
de un so´lido cuyos a´tomos superficiales son arrancados y eyectados del material debi-
do a la transferencia de momento cine´tico. Los a´tomos arrancados luego se condensan
sobre la superficie del sustrato formando la´minas delgadas. La Figura 2.1 muestra un
esquema simplificado del sistema de pulverizacio´n cato´dica.
Un sistema de pulverizacio´n cato´dica consta de un can˜o´n sobre el cual se monta
un blanco del material a crecer, el cual se encuentra dentro de una ca´mara de vac´ıo.
Al blanco se le aplica un potencial negativo respecto a la ca´mara, que se encuentra
conectada a tierra. Esto genera una descarga ele´ctrica que ioniza el gas Ar y produce
el plasma. Los iones Ar+ son acelerados hacia el ca´todo y lo erosionan, formando una
pluma de ablacio´n del material blanco, el cual se condensa en el sustrato. El plasma
puede sostenerse en blancos meta´licos por medio de diferencias de potencial de corriente
continua (CD). Sin embargo, para materiales aislantes se requiere de la aplicacio´n de
diferencias de potencial de corriente alterna, en el rango de radiofrecuencias (RF), de lo
contrario la superficie del blanco se carga positivamente imposibilitando que el plasma
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se autosostenga [67].
Vacío
Gas
Conexión a CD / RF
Plasma
Cámara de 
vacío
Porta-sustrato Sustrato
Figura 2.1: Esquema del sistema de pulverizacio´n cato´dica [68].
En un sistema Magnetron Sputtering se sobreimpone un campo magne´tico paralelo
a la superficie del ca´todo, que produce en los electrones del plasma un movimiento en
espiral, el cual incrementa la probabilidad de colisio´n entre e´stos y los a´tomos de Ar. La
mayor cantidad de iones Ar+ mejora la estabilidad del plasma y aumenta la eficiencia
del proceso. Adema´s, el campo magne´tico disminuye el dan˜o de bombardeo electro´nico
sobre la la´mina delgada en crecimiento al evitar que los electrones sean expulsados
hacia el sustrato [67].
Se utilizo´ un magnetro´n multican˜o´n ALCATEL (Figura 2.2) de tres can˜ones en con-
figuracio´n paralela con capacidad de crecimiento en atmo´sfera inerte u oxidante hasta
650 ◦C. Puede crecer materiales conductores y aislantes, al poder aplicar diferencias de
potencial CD y RF.
Se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de espesores entre 70 nm y 6 µm so-
bre sustratos de Al2O3 (0001), Si (001) y HOPG (0001) (Highly Oriented Pyrolytic
Graphite, HOPG). El sustrato es montado sobre un portamuestra que contiene en su
interior un calefactor resistivo que permite calentar hasta temperaturas de 600 ◦C. La
temperatura es monitoreada por medio de una termocupla que se encuentra ubicada
debajo del sustrato. El equipo se opero´ a presiones base menores a 5x10−6 torr, en
atmo´sfera de Ar a 10 mtorr y a potencia de 50 W. La distancia entre el sustrato y el
ca´todo es de 7 cm. Para obtener la´minas delgadas libres del sustrato se crece, previo al
Cu-Al-Ni, una la´mina de sacrificio de Fe de 150 nm a 450 ◦C, la cual luego es disuelta
ano´dicamente (Ver subseccio´n 2.1.3).
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Figura 2.2: Equipo de pulverizacio´n cato´dica ALCATEL.
2.1.2. Preparacio´n de los blancos para pulverizacio´n cato´dica
Las aleaciones ternarias de Cu-Al-Ni se prepararon a partir de elementos de purezas
Cu 99,999 %, Al 99,999 % y Ni 99,99 % comprados a Aldrich. Se corto´ material suficiente
para constituir 50 g de aleacio´n. Posterior al corte, se removio´ el o´xido superficial por
medio de ataque con a´cidos: se uso´ HNO3 : H2O (50:50 v/v %) para el Cu, H2O : HCl
: HF (60:30:10 v/v %) para el Al y HF : HNO3 (50:50 v/v %) para el Ni.
Dada la diferencia entre las temperaturas de fusio´n de los metales empleados,
1358 K para el Cu, 933 K para el Al y 1728 K para el Ni, se prepararon las alea-
ciones en varias etapas. Primero se fundio´ el Cu junto al Ni en un horno de arco
ele´ctrico. Luego se encapsulo´ la aleacio´n de Cu-Ni resultante junto al Al en ampolla de
cuarzo de dia´metro externo ∼ 3,5 cm a la que se hizo vac´ıo mediante bomba meca´nica
y se purgo´ con Ar. A continuacio´n, se fundio´ en un horno resistivo vertical a ∼ 1373 K
y se templo´ en agua a temperatura ambiente, obteniendo la aleacio´n de Cu-Al-Ni [7].
Los blancos de Cu-Al-Ni deben poseer un dia´metro 3,8 cm a los fines de ser emplea-
dos para la fabricacio´n de las la´minas delgadas. Para ello, las aleaciones de Cu-Al-Ni
obtenidas anteriormente se encapsularon en ampollas de cuarzo de ∼ 4,2 cm de dia´me-
tro externo, evacuadas por medio de bomba meca´nica y purgadas con Ar. Se fundio´ en
un horno de induccio´n y se templo´ en agua a temperatura ambiente. Finalmente, los
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botones fueron maquinados en torno para asegurar el dia´metro requerido.
Se prepararon tres blancos de Cu-Al-Ni cuyas composiciones nominales en peso
(wt %) se muestran en la Tabla 2.1
Nombre Cu (wt %) Al (wt %) Ni (wt %) MS (
◦C)
A1 80, 15 13, 85 6, 00 -35
A2 80, 55 13, 70 5, 75 -5
A3 81, 00 13, 40 5, 61 49
Tabla 2.1: Composicio´n nominal en peso de los blancos utilizados.
La composicio´n de los blancos se eligio´ teniendo en cuenta su influencia en la tem-
peratura de transformacio´n martens´ıtica y en la fase martens´ıtica resultante [30]. En
la Figura 2.3 se muestran la o las fases martens´ıticas obtenidas segu´n la composicio´n
en peso de Al y Ni de la aleacio´n, y adema´s se indican las composiciones de los blancos
empleados.
2H+18R 2H
18R
Al% (peso)
N
i%
 (p
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o)
Figura 2.3: Diagrama de fases metaestable de martensita inducida en funcio´n de la compo-
sicio´n en peso de Al y Ni para aleaciones de Cu-Al-Ni. La l´ınea discontinua es la concentracio´n
del eutectoide (mı´nimo de estabilidad de la fase β de equilibrio indicado en la Figura 1.5). Se
sen˜alan las composiciones de los blancos empleados [30].
Por otro lado, la MS se calculo´ a partir de la Ecuacio´n 1.7 [30]. La ecuacio´n indica
que pequen˜os cambios en la composicio´n producen grandes cambios en la MS, por lo
que se requiere controlar con precisio´n las masas de los metales que constituyen los
blancos.
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2.1.3. Disolucio´n ano´dica
Se empleo´ una la´mina de sacrificio de Fe, dado que permite ser disuelta ano´dica-
mente sin dan˜ar al Cu-Al-Ni, y as´ı separar la la´mina delgada del sustrato. Para ello
se empleo´ una celda electroqu´ımica convencional de tres electrodos. La la´mina delgada
adherida al sustrato es el electrodo de trabajo, un electrodo de Ag/AgCl constituye el
electrodo de referencia y un alambre de Pt actu´a como contraelectrodo. Se aplica una
diferencia de potencial de -50 mV durante aproximadamente 24 hs en un electrolito
0,05 M de H3BO3.
2.1.4. Tratamientos te´rmicos
Para evitar la oxidacio´n durante tratamientos te´rmicos a altas temperaturas, las
la´minas delgadas son envueltas en Ta y luego encapsuladas en tubos de cuarzo bajo
atmo´sfera de Ar. A los fines de retener la fase β a temperatura ambiente, ciertas
la´minas delgadas requirieron ser tratadas te´rmicamente a 850 ◦C durante 30 minutos y
templadas en agua con hielo. Las ca´psulas de cuarzo deben abrirse ra´pidamente antes
de templarse, para evitar la formacio´n de fase γ.
Tratamientos te´rmicos a bajas temperaturas, t´ıpicamente entre los 100 y 350 ◦C,
se realizaron a atmo´sfera abierta.
2.1.5. Litograf´ıa o´ptica y ataque io´nico
El procedimiento de litograf´ıa o´ptica y ataque io´nico se desarrollo´ a trave´s de los
siguientes pasos, los cuales se encuentran representados gra´ficamente en la Figura 2.4:
(a) Se aplican unas pocas gotas de resina µ-posit S1400 sobre la la´mina delgada. La
cobertura homoge´nea se logra mediante rotacio´n en un Spin-Coater a 5000 rpm
durante 1 min. Luego se calienta a 90 ◦C durante 30 min en una plancha de
calentamiento a los fines de endurecer la resina.
(b) En una alineadora de ma´scaras MBJ4 desarrollada por SUSS Microtech, equipa-
da con la´mpara de mercurio (λ = 365 nm) y control de desplazamiento en las
direcciones X, Y y Z, se expone la resina bajo la ma´scara durante 10 s.
(c) Revelado de la resina, sumergiendo la muestra durante 10 s en una disolucio´n
acuosa 1:5 de revelador AZ400K. Este procedimiento remueve la resina que resulto´
expuesta a la luz.
(d) Se expone las la´minas al ataque io´nico por medio de un plasma de Ar+ en un equipo
de ataque io´nico reactivo (Reactive Ion Etching, RIE) Sintech SI-500 (Reactive Ion
Etching). Estos iones erosionan el material no cubierto por la resina.
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(e) La resina restante es removida por medio de solventes orga´nicos, quedando la
la´mina delgada con el disen˜o geome´trico de la ma´scara.
Lámina delgada
Resina
Lámina delgada
Resina
Máscara
UV
Lámina delgada
Resina
Resina
Lámina delgada Lámina delgada
a) c)b)
e)d)
Ar+
Ar+
Figura 2.4: Procedimiento de litograf´ıa o´ptica y ataque io´nico.
Tanto la litograf´ıa o´ptica como el proceso de comido io´nico se realizaron en las
dependencias del Instituto Nacional de Nanotecnolog´ıa en el Centro Ato´mico Bariloche.
2.1.6. Implantacio´n de iones
La implantacio´n de iones de O y Al se realizo´ mediante el Acelerador lineal TAN-
DEM 1,7 MV, que se encuentra en la Divisio´n Colisiones Ato´micas y F´ısica de Su-
perficies del Centro Ato´mico Bariloche. Las simulaciones de dina´mica molecular para
determinar la penetracio´n de los iones y los desplazamientos ato´micos se realizaron
mediante un software SRIM/TRIM.
Acelerador lineal TANDEM 1,7 MV
El sistema de aceleracio´n es un NEC Pelletron 5SHD (Figura 2.5) con una fuente
de iones negativos por sputtering de Cs (SNICS II). Una cadena de pellets carga el
terminal hasta energ´ıas de 1,7 MV. La ca´mara de vac´ıo que aloja a las muestras a
implantar se encuentra en vac´ıo, a una presio´n menor a 1 x 10−6 Torr.
SRIM/TRIM
El software SRIM (Stopping and Range of Ions in Matter, frenado y recorrido de los
iones en el material) es un conjunto de programas en lenguaje FORTRAN 77 que calcula
el frenado y recorrido de los iones con los que se bombardea un material mediante la
aproximacio´n de colisiones binarias [69]. Incluido en el SRIM, se encuentra el programa
TRIM (Transport of Ion in the Matter, transporte de los iones en el material). El cual
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calcula mediante el me´todo de Monte Carlo las interacciones de los iones incidentes con
el blanco. Se lo utilizo´ para determinar el rango efectivo de los iones (penetracio´n de
los iones en el blanco) y el perfil de generacio´n de vacancias [69]. El software no tiene
en cuenta la estructura cristalina del blanco.
Figura 2.5: Acelerador lineal TANDEM 1,7 MV.
2.2. Te´cnicas de caracterizacio´n
2.2.1. Resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura
La transformacio´n martens´ıtica es estudiada por medio de mediciones de resistencia
ele´ctrica en funcio´n de la temperatura. Esto se logra mediante una geometr´ıa conven-
cional de cuatro puntas, la cual se muestra esquema´ticamente en la Figura 2.6.
ΔV
i
Figura 2.6: Geometr´ıa de cuatro puntas para la medicio´n de resistencia ele´ctrica en funcio´n
de la temperatura. ∆V se refiere a las terminales de voltajes e i a las terminales de corriente.
En esta configuracio´n, las cuatro puntas (alambres de cobre con dia´metro
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∼ 50 µm) se fijan a una tira rectangular de 2 mm x 10 mm de la la´mina delgada
mediante pintura de plata. Las dos puntas exteriores aplican una corriente constante,
mientras que las dos puntas internas registran la ca´ıda de potencial. Luego mediante
la Ley de Ohm (V = i x R) se determina la resistencia ele´ctrica del material. Las medi-
ciones se realizan invirtiendo la polaridad de la corriente para anular los potenciales de
contacto. El portamuestra es una chapa de cobre aislada ele´ctricamente de la muestra
mediante cinta mylar. E´sta se fija meca´nicamente sobre un cabezal de cobre que con-
tiene el termo´metro en su interior. Las mediciones se realizan a temperaturas de entre
50 y 360 K mediante criogenerador de He de ciclo cerrado, a velocidad de barrido de
temperatura de ∼ 3 K/min. Utilizando esta rampa, la diferencia de temperatura de la
muestra respecto a la temperatura registrada por el termo´metro es t´ıpicamente menor
a 0,2 K.
2.2.2. Difraccio´n de rayos X (X-Ray Diffraction, XRD)
La estructura cristalina puede estudiarse mediante la interaccio´n ela´stica de foto-
nes de rayos X con los a´tomos del material, los cuales dispersan la radiacio´n incidente.
El haz de rayos X incidente es difractado, y da lugar a interferencias constructivas y
destructivas en ciertas direcciones que dependen de la estructura cristalina del mate-
rial. Como puede verse en la Figura 2.7, la interferencia constructiva se da cuando la
diferencia de camino, entre los dos haces difractados es igual a un mu´ltiplo entero de
la longitud de onda del haz [70].
Figura 2.7: Representacio´n esquema´tica de la interferencia constructiva de haces difractados.
La ley de Bragg expresa este concepto:
2dhklsen(θhkl) = nλ (2.1)
Siendo hkl los ı´ndices de Miller del plano difractante, dhkl la distancia entre estos
planos, θhkl el a´ngulo correspondiente, n un nu´mero entero y λ la longitud de onda,
con un valor de 1,54184 A˚, para la radiacio´n Kα1 del Cu.
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Se emplearon los difracto´metros pertenecientes al Laboratorio de Caracterizacio´n
de Materiales del Centro Ato´mico Bariloche (Figura 2.8):
PANalytical Empyrean. Cuenta con un detector multicanal PIXcel 3D1 y un
mo´dulo PreFix que permite cambiar diferentes configuraciones pre-alineadas, en-
tre las que se encuentra una cuna de Euler (Chi-Phi-Z 240 mm reflection).
PHILIPS PW 1820. Es un difracto´metro convencional, cuenta con ca´maras de
baja y alta temperatura.
a) b)
Figura 2.8: a) Difracto´metro PANalytical Empyrean. b) Difracto´metro PHILIPS PW 1820.
La cuna de Euler (Figura 2.9) es un gonio´metro de dos ejes que permite ubicar la
muestra respecto del sistema de referencia del laboratorio. Este dispositivo controla a
voluntad los a´ngulos χ y φ, y la posicio´n z (altura de la muestra).
Los ejes x y z son los ejes del sistema de referencia del laboratorio, mientras que
los ejes x’ y z’ son los ejes del sistema de referencia de la muestra. Los a´ngulos 2θ1
y 2θ2 son los a´ngulos entre el plano de la muestra y el haz incidente y difractado,
respectivamente. El a´ngulo φ da cuenta de la rotacio´n en torno al eje z’, mientras que
el a´ngulo χ es la rotacio´n respecto del eje x. El defasaje entre los a´ngulos 2θ1 y 2θ2
define al a´ngulo ω.
La textura de las la´minas delgadas de Cu-Al-Ni fue analizada mediante curvas de
hamacado (barridos ω). Una curva de hamacado es una medida de la intensidad de una
reflexio´n (hkl) manteniendo 2θ constante (haz incidente y detector fijos) en funcio´n del
a´ngulo de inclinacio´n de la muestra (a φ = χ = 0◦). Una medicio´n de barrido en φ
permite rotar la muestra 360◦ manteniendo los a´ngulos 2θ 6= 0◦, ω = 0◦ y χ 6= 0◦
constantes en los valores correspondientes a una reflexio´n (hkl). Adema´s se analizo´ si
el crecimiento de la´minas es epitaxial mediante barridos φ (entre 0◦ - 360◦)
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Figura 2.9: Cuna de Euler. Se definen esquema´ticamente la posicio´n z junto a los a´ngulos φ y
χ. Los ejes x y z corresponden al sistema de referencia del laboratorio y los ejes x’ y z’ al sistema
de referencia de la muestra.
2.2.3. Microscop´ıa Electro´nica de Transmisio´n (Transmission
Electron Microscopy, TEM)
Al utilizar electrones acelerados a velocidades relativistas, los cuales poseen longi-
tudes de onda del rango de los pm, los TEM logran resolver distancias del orden de A˚.
Tal poder de resolucio´n permite estudiar la microestructura de las la´minas delgadas:
granos, precipitados, dislocaciones, fallas de apilamiento, etc. Un TEM consiste en un
can˜o´n de electrones y un conjunto de lentes electromagne´ticas dentro de una columna
de vac´ıo, como muestra la Figura 2.10. Las lentes electromagne´ticas coliman, conden-
san y dirigen el haz de electrones, por lo que su desempen˜o determina la resolucio´n
ma´xima del equipo.
Las ima´genes se forman con los electrones que atraviesan la muestra, y dado el
escaso poder de penetracio´n de e´stos, las muestras a estudiar deben tener espesores
menores a los 200 nm. Sin embargo, el poder de penetracio´n depende del voltaje de
aceleracio´n y de la conductividad del material estudiado. Si se selecciona so´lo el haz
de electrones transmitido, que no ha sufrido difraccio´n, para formar la imagen, se dice
que la imagen esta´ en contraste de campo claro (Bright Field, BF). Por el contrario,
si selecciona un haz difractado, el contraste se denomina campo oscuro (Dark Field,
DF). La disposicio´n y la intensidad de los haces difractados que conforman un patro´n
de difraccio´n permiten extraer informacio´n de la estructura cristalina y de los defectos
de ella. Por u´ltimo, la interferencia entre varios haces da lugar al contraste de fases, lo
que permite resolver la estructura ato´mica de un material cristalino. Este re´gimen de
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operacio´n se denomina microscop´ıa electro´nica de transmisio´n de alta resolucio´n (High
Resolution Transmission Electron Microscopy, HRTEM) [71].
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Figura 2.10: Representacio´n esquema´tica de un TEM.
Se emplearon los TEM pertenecientes a la Divisio´n F´ısica de Metales del Centro
Ato´mico Bariloche (Figura 4.7):
PHILIPS modelo CM200UT, can˜o´n de LaB6 a 200 kV, ca´mara digital CCD
KeenView de 1,3 MPix y unidad microanal´ıtica EDAX Genesis.
FEI modelo TECNAI F20, can˜o´n de emisio´n de campo tipo Schottky (FEG) a
200 kV, ca´maras digitales CCD GATAN Ultrascan y CCD OLYMPUS Veleta y
unidad microanal´ıtica EDAX Apollo.
Las la´minas delgadas debieron ser adelgazadas para poder ser estudiadas por TEM,
para lo cual se usaron los siguientes equipos:
Afinador io´nico GATAN PIPS 691. Este equipo remueve material por medio de
un haz de iones de Ar+ acelerados entre 1 a 6 KeV, pudiendo variar el a´ngulo de
incidencia del haz con la superficie del material en un a´ngulo rasante menor a 10
grados.
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Haz de iones focalizados (Focused Ion Beam, FIB) FEI Helios 600. Equipamiento
capaz de realizar cortes precisos por medio de haces de taman˜os entre 2,5 y
6 nm de iones Ga+. Se requirio´ de este equipo para preparar muestras de seccio´n
transversal. Operado por el Dr. F. Soldera en el Departamento de Ciencia de
Materiales e Ingenier´ıa de la Universidad de Saarland, Alemania.
a) b)
Figura 2.11: a) TEM PHILIPS modelo CM200UT. b) TEM FEI modelo TECNAI F20.
2.2.4. Microscop´ıa Electro´nica de Barrido (Scanning Electron
Microscopy, SEM)
Al igual que en el TEM, los microscopios SEM utilizan haces de electrones para
formar la imagen. Para ello el equipo genera un haz de electrones, del rango de varias
decenas de keV, que inciden en la muestra. Los electrones generados por la interaccio´n
del haz con la superficie del material son analizados por diferentes detectores para
crear una imagen que puede reflejar la topograf´ıa y las variaciones de composicio´n
superficiales. Los microscopios SEM consisten en un can˜o´n de electrones y un conjunto
de lentes electromagne´ticas dentro de una columna de vac´ıo (Figura 2.12). Para generar
el barrido, los SEM poseen bobinas deflectoras que desv´ıan el haz respecto del eje o´ptico
y producen el barrido sobre la superficie de la muestra [72].
La interaccio´n de los electrones incidentes con la superficie de la muestra produce
electrones secundarios (Secondary Electrons, SE) y electrones retrodispersados (Back
Scattered Electrons, BSE), entre otros. Los SE son generados por interacciones inela´sti-
cas, y dada su baja energ´ıa, so´lo los electrones que emerjan dentro de unos pocos nm
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de la superficie del material son detectados, por lo que e´stos portan informacio´n to-
pogra´fica de la muestra. Los BSE surgen por interacciones ela´sticas con los a´tomos de
la muestra, y dado que a´tomos pesados (alto peso ato´mico) dispersan los electrones en
mayor medida que los ligeros, e´stos permiten generar ima´genes que presentan contraste
por peso ato´mico [72].
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Figura 2.12: Representacio´n esquema´tica de un SEM [5].
Se empleo´ el SEM FEI Modelo Nano SEM 230 perteneciente al Departamento de
Caracterizacio´n de Materiales. Posee can˜o´n de emisio´n de campo (Field Emission Gun,
FEG) de tensio´n variable (0,2 - 30 kV), detector BSE y detectores para SE a trave´s de
la lente (Through Lens Detector, TLD) y convencional Everhart-Thornley (Everhart-
Thornley Detector, ETD) o detector Below The Lens.
2.2.5. Espectroscop´ıa Dispersiva en Energ´ıa (Energy Disper-
sive X-ray Spectroscopy, EDS)
Cuando los electrones energe´ticos emitidos por los can˜ones de los microscopios TEM
y SEM inciden en la muestra pueden excitar electrones de capa interna, eyecta´ndolos.
Electrones de capas superiores pueden ocupar el nivel energe´tico libre y en el proceso
emitir fotones del rango de los rayos X. La energ´ıa de los fotones emitidos depende
de la diferencia de energ´ıa entre las dos capas y de la estructura ato´mica del elemento
emisor. Es por ello, que los rayos X emitidos son caracter´ısticos del a´tomo excitado,
permitiendo el ana´lisis composicional de la muestra.
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El me´todo de correcio´n ZAF se usa para el ana´lisis cuantitativo. Cuando el espe´ci-
men posee un espesor mayor a 10 nm, la intensidad de los rayos X es afectada por
el efecto del peso ato´mico (Z), la absorcio´n (A) y la fluorescencia de rayos X (F). En
el caso del SEM los tres efectos son corregidos. Por otro lado, en el caso del TEM,
so´lo el efecto del peso ato´mico, el cual es el efecto preponderante, es tenido en cuenta.
Normalmente se aplica el me´todo de Cliff-Lorimer para espec´ımenes delgados, el cual
determina buenos resultados cuantitativos con una relativa alta precisio´n [71]. Utili-
zando este me´todo para los espectros obtenidos por TEM en muestras muy delgadas
de un sistema binario A-B, la relacio´n de concentraciones en peso CA y CB es igual a:
CA
CB
= kAB
IA
IB
(2.2)
CA + CB = 1 (2.3)
Donde IA y IB son las intensidades de los picos de energ´ıa para los que la constante
de proporcionalidad kAB fue calibrada. Los valores de kAB se obtienen de tablas y
dependen de la energ´ıa de aceleracio´n de los electrones y de los picos medidos (K o L)
[71].
2.2.6. Microscop´ıa de Fuerza Ato´mica (Atomic Force Micros-
copy, AFM)
Los microscopios de fuerza ato´mica se valen del empleo de una sonda meca´nica
o cantilever, que posee una punta afilada la cual escanea la superficie de la muestra.
Actuadores piezoele´ctricos controlan el movimiento de la sonda en las tres direcciones,
mientras que un haz la´ser detecta la deflexio´n de la misma, la cual puede deberse a
fuerzas de contacto meca´nico, electrosta´ticas, magne´ticas, etc.
Entre los modos de formacio´n de imagen se encuentran el modo contacto, el modo
no contacto y el modo repiqueteo:
Modo contacto: La sonda es arrastrada por la superficie de la muestra mientras
se registra su deformacio´n manteniendo siempre el contacto con la muestra.
Modo no contacto: Se hace oscilar la sonda a su frecuencia de resonancia por
encima de la muestra mientras se registran cambios en la amplitud, la frecuencia
o la fase de la oscilacio´n que son generados por interacciones del tipo Van der
Waals.
Modo repiqueteo (tapping): Este modo intermitente contacto-no contacto consiste
en oscilar la sonda a su frecuencia de resonancia y registrar las fuerzas generadas
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en los breves contactos con la superficie. Este modo permite minimizar el dan˜o
en la superficie y en la sonda.
La Figura 2.13 muestra el equipo utlizado, el cual es un Brucker modelo Dimension
3100 con electro´nica Nanoscope IV con resolucio´n lateral de 20 nm, capaz de medir
escalones menores al nm. Puede obtener ima´genes de zonas de taman˜os superiores a
100 x 100 µm2. Este equipo se encuentra en el Laboratorio de Resonancias Magne´ticas
del Centro Ato´mico Bariloche.
Figura 2.13: Microscopio AFM Brucker modelo Dimension 3100.
2.2.7. Espectroscop´ıa de fotoelectrones emitidos por rayos X
(X-ray Photoelectron Spectroscopy, XPS)
La espectroscop´ıa de fotoelectrones emitidos por rayos X es una te´cnica de ana´lisis
superficial que permite determinar la composicio´n y el estado electro´nico de cada ele-
mento de la superficie. La te´cnica se basa en el efecto fotoele´ctrico, el cual se produce
cuando una superficie es irradiada con fotones de energ´ıa del rango de los rayos X. Es-
tos fotones interactu´an con electrones de niveles internos de los a´tomos y los eyectan,
produciendo fotoelectrones. La Figura 2.14 ilustra el proceso.
36 Me´todo experimental
hν
Fotoelectrón
Nivel de vacío
Nivel de Fermi
Figura 2.14: Esquema de la emisio´n de un fotoelectro´n.
La ecuacio´n de la conservacio´n de energ´ıa, formulada por Einstein, relaciona la
energ´ıa de los fotones incidentes hν con la energ´ıa de enlace del electro´n Eenlace, la
energ´ıa cine´tica de los fotoelectrones Ecin y la funcio´n de trabajo φ:
hν = Eenlace + Ecin + φ (2.4)
Conociendo hν, el cual depende de la fuente de rayos X y midiendo Ecin de los
fotoelectrones, se determina Eenlace a menos de una constante. La constante se fija por
medio de alguna referencia interna.
La energ´ıa de enlace depende del a´tomo emisor del fotoelectro´n, de su configuracio´n
electro´nica y de su estado de oxidacio´n.
Para la caracterizacio´n por XPS se uso´ un can˜o´n de rayos X de doble a´nodo Al/Mg,
y un analizador de electrones hemisfe´rico electrosta´tico. Las mediciones se realizaron
en condiciones de alto vac´ıo con una presio´n base de ∼ 10−9 Torr. El equipo cuenta con
un can˜o´n de Ar para limpieza por sputtering. Este equipo se encuentra en la Divisio´n
Colisiones Ato´micas y F´ısica de Superficies del Centro Ato´mico Bariloche.
Cap´ıtulo 3
Recristalizacio´n de fase β en
la´minas delgadas de Cu-Al-Ni
crecidas sin calentamiento
intencional del sustrato
3.1. Introduccio´n
Experiencias previas mostraron que no existen diferencias significativas al crecer
la´minas delgadas de Cu-Al-Ni sin calentamiento intencional del sustrato sobre vidrio o
sobre Si [37, 60]. E´stas presentan coexistencia de fase β desordenada y fase Hexagonal
metaestable. Recocidos a 673 K involucran la descomposicio´n de las fases metaestables
a las fases de equilibrio α y γ2. Estas fases a temperaturas mayores a 973 K transforman
a fase β con estructura L21 [60]. Se requieren de mayores conocimientos sobre el efecto
de la temperatura de recocido sobre la microestructura y sobre la transformacio´n mar-
tens´ıtica. En particular, se busca determinar la temperatura a la cual cristaliza la fase
L21 y el efecto de la fase γ2 sobre la transformacio´n martens´ıtica. Conocer el rango de
estabilidad de la fase β y la temperatura a la cual se produce el ordenamiento L21 nos
permitira´ poder crecer la´minas delgadas que presenten transformacio´n martens´ıtica sin
requerir de recocidos, facilitando y simplificando el proceso de fabricacio´n.
Se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de ∼ 6 µm de espesor sobre Si (001) sin
calentamiento intencional del sustrato, en una atmo´sfera de 10 mTorr de Ar y a una
potencia de 50 W. Se empleo´ el blanco A1 (ver Tabla 2.1). E´stas son despegadas del
sustrato por medio de un bistur´ı, luego son sometidas a recocidos sucesivos en atmo´sfera
abierta a 533 K por 30 min [533K-30m], 563 K por 30 min [563K-30m], 593 K por 15 min
[593K-15m] y 623 K por 15 min [623K-15m] (los nombres de las muestras se indican
entre corchetes). Posteriormente, [623K-15m] fue encapsulada en un tubo de cuarzo
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dentro de una envoltura de Ta, recocida a 1123 K por 20 min [1123K-20m] y templada
en agua con hielo. Estos recocidos a crecientes temperaturas y diferentes tiempos se
realizaron a los fines de identificar la temperatura de recristalizacio´n, temperatura a
partir de la cual es posible obtener fase L21 y con ella, la´minas delgadas que presenten
transformacio´n martens´ıtica.
3.2. Microestructura
3.2.1. Caracterizacio´n de la superficie
La Figura 3.1.a muestra una imagen SEM del perfil de la la´mina delgada virgen, es
decir, sin ningu´n recocido. Posee un espesor de ∼ 6 µm y considerando que el crecimien-
to se realizo´ manteniendo encendido el plasma por 120 min, se estima una velocidad
de crecimiento de 50 nm/min. En todo el perfil de la la´mina delgada se observa una
morfolog´ıa muy irregular, sin rastros de granos columnares, los cuales se observan fre-
cuentemente en la´minas delgadas meta´licas crecidas por pulverizacio´n cato´dica [73]. La
superficie de la la´mina delgada es lisa, de escasa rugosidad. En tanto, la Figura 3.1.b
es una imagen SEM frontal de la la´mina delgada virgen, en la cual se muestra que la
superficie presenta una estructura de islas. Estas islas se observan frecuentemente en
materiales crecidos por pulverizacio´n cato´dica, se nuclean en estadios tempranos del
crecimiento de las la´minas delgadas y aumentan de taman˜o al incrementarse el espesor
de la la´mina.
Figura 3.1: a) Imagen SEM del perfil de la la´mina delgada virgen. (n) marca la direccio´n de
crecimiento. b) Imagen SEM frontal de la la´mina delgada virgen.
Esta morfolog´ıa de islas fue estudiada por medio de AFM. La Figura 4.2.a muestra la
imagen de topograf´ıa, observa´ndose una superficie lisa y con pocas inhomogeneidades,
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en concordancia con lo observado por SEM. A partir de la imagen, se obtiene un perfil
de altura, Figura 4.2.b, la cual muestra como cambia la altura a largo de una amplia
seccio´n de la muestra, la Figura 4.2.c representa una seccio´n ma´s corta pero detallada
de los cambios de altura. Se observan diferencias de altura entre el centro de las islas
y sus bordes de hasta ∼ 13 nm, las cuales son ∼ 40 veces mayores al para´metro de red
de la fase BCC [26].
Figura 3.2: a) Imagen AFM (topograf´ıa) de la la´mina delgada virgen. b) Perfil de altura de
a) entre las marcas azules. c) Perfil de altura de a) entre las marcas rojas.
Se determino´ la composicio´n de la la´mina delgada virgen por medio de EDS en el
SEM. La Figura 3.3 muestra el espectro obtenido y la Tabla 3.1 resume la composicio´n
en wt % y en at % para cada elemento. La composicio´n se determino´ promediando los
resultados arrojados por tres espectros EDS tomados en distintas zonas de la la´mina
delgada. El espectro EDS de la Figura 3.3 muestra que la la´mina delgada contiene Cu,
Al y Ni, junto a una pequen˜a cantidad de O y de C. La presencia de O se debe a o´xidos
superficiales, mientras que el C proviene de contaminantes ambientales adsorbidos sobre
la superficie de la muestra. Al comparar la composicio´n medida de la la´mina delgada con
la composicio´n nominal del blanco empleado (ver Tabla 2.1, blanco A1), se observa que,
dentro del error experimental de la te´cnica, los valores son similares. Por este motivo
se concluye que la pulverizacio´n cato´dica logra crecer la´minas delgadas de composicio´n
similar a la del blanco.
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s (
en
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Cu Kα
Cu KβNi Kα
Al Kα
Cu Lα
O Kα
C Kα
Figura 3.3: Espectro EDS de la la´mina delgada virgen.
Composicio´n Cu Al Ni
wt % 84 9 7
at % 74 19 7
Tabla 3.1: Composicio´n determinada por medio de EDS de la la´mina delgada virgen.
3.2.2. Difraccio´n de Rayos X
La microestructura de las la´minas delgadas es altamente dependiente de las condi-
ciones empleadas en la pulverizacio´n cato´dica y de los tratamientos te´rmicos realizados.
Parte de la caracterizacio´n microestructural se realizo´ por medio de difraccio´n de rayos
X. Con esta te´cnica se determinaron las fases presentes en la la´mina delgada virgen y
co´mo evolucionan con los recocidos. Tambie´n se logran hacer algunas hipo´tesis sobre el
taman˜o de grano y/o precipitados. La Figura 3.4 muestra los patrones XRD para las
la´minas delgadas virgen, [533K-30m], [563K-30m], [593K-15m] y [623K-15m] entre los
a´ngulos 2θ = 40◦ - 47◦. Este rango acotado de a´ngulos se debe a que las muestras so´lo
presentan picos a ∼ 43◦, lo cual indica que la microestructura de la la´mina delgada
esta´ fuertemente texturada, es decir, que en el material las orientaciones cristalinas
no esta´n distribuidas al azar sino que poseen una orientacio´n preferencial. Estos picos,
esta´n constituidos por mu´ltiples reflexiones de diferentes fases superpuestas y fueron
deconvolucionados por medio de funciones de Voigt. Las funciones de Voigt son con-
voluciones de funciones gaussianas y funciones lorentzianas [74]. La la´mina delgada
virgen muestra coexistencia de las fases Hex y BCC. La fase Hex es una fase metaesta-
ble de estructura hexagonal compacta (Hexagonal Close Packed, HCP), desordenada,
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de para´metros de red aHex = 0,26 nm y cHex = 0,423 nm [60]. Esta fase presenta
textura con los planos (0002) y (1010) paralelos a la superficie de la la´mina, mientras
que la fase BCC esta´ texturada con los planos (110) paralelos a la superficie (Figura
3.4.a). Una microestructura similar fue previamente observada en la´minas delgadas de
Cu-Al-Ni de espesores 1, 1,5 y 5 µm [60].
El diagrama de fases de la Figura 1.5 muestra que las fases estables a temperatura
ambiente son las fases α (Cu) y γ2 (Cu9Al4), las cuales no se observaron en las la´mi-
nas v´ırgenes. Estas fases poseen composicio´n diferente a la del blanco y requieren de
procesos difusivos para nuclear y crecer. El crecimiento de la´minas delgadas por pulve-
rizacio´n cato´dica sin calentamiento del sustrato minimiza la difusio´n y por otro lado,
la difusio´n del Cu y del Al es inhibida por efecto del Ni [60]. Por lo tanto, las fases de
equilibrio no se desarrollan pero s´ı lo hacen las fases metaestables Hex y BCC. Lovey y
colaboradores estiman que la fraccio´n de fase Hex es mayor al 60 % en la´minas delgadas
de Cu-Al-Ni fabricadas por me´todos similares a los empleados en este Cap´ıtulo [37].
Al recocer la la´mina a 533 K, [533K-30m], se observa que el pico correspondien-
te a (110)BCC se corre a mayores a´ngulos, ≈ 0,4◦, y su intensidad aumenta. Esto se
debe a que la fase BCC cristaliza a fase L21 (BCC → L21). El pico, que ahora se
ubica en ≈ 43,8◦, es indexado como (220)L21 . Por otro lado, no se observaron cam-
bios en la fase Hex ni la nucleacio´n de fases nuevas. A partir de las posiciones de
los picos (110)BCC y (220)L21 se calcularon los para´metros de red de cada fase. El
para´metro de red obtenido para la BCC es aBCC = 0,295 nm, mientras que el de la
estructura L21 aL21 = 0,584 nm. Estos valores esta´n en concordancia con las referencias
[60, 75]. La Figura 3.4.c muestra el patro´n XRD de [563K-30m], en donde se obser-
va un nuevo pico a 2θ = 44,2◦, el cual corresponde a la reflexio´n (330) de la fase γ2
(Cu9Al4). Cuando la la´mina delgada es recocida a mayores temperaturas, [593K-15m] y
[623K-15m], la intensidad del pico correspondiente a la reflexio´n (330)γ2 aumenta (Fi-
guras 3.4.d y 3.4.e), indicando, posiblemente, cambios en la microestructura asociada
a la fase γ2, tales como nucleacio´n de nuevos precipitados y crecimiento de los mismos.
Las la´minas delgadas recocidas a 623 K por tiempos mayores a 15 min o a tempera-
turas ma´s elevadas son extremadamente fra´giles, debido a los precipitados de fase γ2,
lo que imposibilita su manipulacio´n. Incluso a 623 K, las reflexiones correspondientes
a la fase Hex ((0002) y (1010)) permanecen invariantes.
42
Recristalizacio´n de fase β en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas sin
calentamiento intencional del sustrato
Figura 3.4: Patrones XRD a temperatura ambiente para las la´minas delgadas a) virgen, b)
[533K-30m], c) [563K-30m], d) [593K-15m] y e) [623K-15m]. Los picos fueron indexados conside-
rando estructuras BCC, γ2, hexagonal desordenada (Hex) y fase β con estructura L21.
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Los anchos de pico a media altura (FWHM) correspondientes a las diferentes fases
presentes en las la´minas delgadas presentan amplias diferencias. Para [623K-15m] el
ancho de pico de (0002)Hex ∼ 0,5◦ (0,009 rad), para (220)L21 ∼ 0,8◦ (0,014 rad) y para
(330)γ2 ∼ 0,2◦ (0,003 rad). Tales diferencias en los anchos de pico pueden atribuirse a
que las fases que constituyen las la´minas delgadas poseen diferentes taman˜os de grano.
La ecuacio´n de Scherrer establece que el ancho de pico, B (medido en radianes), es
inversamente proporcional al taman˜o de las cristalitas, t:
B =
0, 9λ
t cos θhkl
(3.1)
donde λ es la longitud de onda de los rayos X empleados (L´ınea Cu Kα = 1,5406
A˚) y θhkl es el a´ngulo de Bragg. Expresado de una forma ma´s simple, t ∝ 1/B [74]. Por
medio de esta expresio´n se concluye que los precipitados de fase γ2 poseen un taman˜o
promedio mayor que las cristalitas de las fases L21 y Hex.
El procedimiento usual para obtener la´minas delgadas de aleaciones de base Cu que
presenten transformacio´n martens´ıtica consiste en recocer a temperaturas mayores a
1073 K y enfriar ra´pidamente (temple) [37]. Este tratamiento te´rmico adema´s, posibilita
recuperar la fase L21 y la redisolucio´n de las fases γ2 y Hex. El recocido de [623K-
15m] a 1123 K por 20 min y posterior temple en agua [1123K-20m] posibilita obtener
fase austen´ıtica o martens´ıtica, segu´n la MS. El estudio de la microestructura y la
transformacio´n martens´ıtica de [1123K-20m] permite determinar la fase martensita
presente y su MS, y determinar si coincide con la fase martensita y la MS nominal del
blanco. La Figura 3.5 muestra el patro´n XRD de [1123K-20m]. En esta la´mina delgada
coexisten fase austenita L21 y fase martensita 18R a temperatura ambiente. La fase
martens´ıtica 18R es la esperada dada la composicio´n del blanco (ver Figura 2.3). Por
otro lado, no se encuentran reflexiones asociadas a fase γ2 y fase Hex, indicando que la
la´mina delgada esta´ constituida mayoritariamente por fase austenita y martensita.
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Figura 3.5: Patro´n XRD a temperatura ambiente de [1123K-20m].
3.2.3. Microscop´ıa electro´nica de transmisio´n
Los recocidos realizados producen cambios en la microestructura. Por medio de
patrones XRD se observo´ que la la´mina virgen esta´ constituida por fase BCC y Hex.
Recocidos a 533 K producen que la fase BCC se ordene a segundos vecinos. Se en-
contro´ fase γ2 en [563K-30m], la intensidad de su correspondiente pico aumenta con
la temperatura. Por otro lado, se determino´ que los precipitados de γ2 poseen taman˜o
promedio mayor a las fases L21 y Hex. Por u´ltimo, se observo´ fase martensita 18R en
[1123K-20m]. Empleando microscop´ıa TEM se corroboraron las observaciones realiza-
das por medio de XRD, se estudiaron las fases presentes, los taman˜os de grano y de
precipitados y la estructura de la fase martensita. Las Figuras 3.6.a, 3.6.b y 3.6.c mues-
tran ima´genes TEM en campo claro correspondientes a las la´minas delgadas virgen,
[563K-30m] y [623K-15m], respectivamente.
La la´mina delgada virgen posee una compleja microestructura (Figura 3.6.a) que
consiste en granos de bordes difusos con taman˜o de grano de mediana d˜ = 30 nm. La
Figura 3.7.a muestra el histograma de taman˜o de grano de esta muestra y la distribucio´n
de taman˜os ajustada por medio de una funcio´n log-normal. La difraccio´n de anillos
correspondiente (Figura 3.6.d) presenta reflexiones indexadas considerando las fases
BCC y Hex. Por otro lado, [563K-30m] y [623K-15m] poseen granos de mayor taman˜o,
∼ 100 - 200 nm, embebidos en la matriz de granos chicos (∼ 30 nm). El inserto de la
Figura 3.6.c muestra una difraccio´n de electrones de uno de estos granos grandes, el
cual pertenece a la fase γ2, en particular, al eje de zona [011]. Las difracciones de anillos
de [563K-30m] y [623K-15m] fueron indexadas considerando las fases L21, Hex y γ2. Los
anillos correspondientes a las fases L21 y Hex son uniformes, por el contrario, los anillos
originados a partir de fase γ2 so´lo muestran algunas reflexiones, mostra´ndose como una
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Figura 3.6: a-c) Ima´genes TEM en campo claro de la´minas delgadas virgen, [563K-30m] y
[623K-15m], respectivamente. Inserto en c) corresponde al eje de zona [011] de la fase γ2. d-f)
Patrones de difraccio´n de anillos correspondientes a las la´minas delgadas virgen, [563K-30m] y
[623K-15m], respectivamente.
serie de puntos sin constituir anillos definidos. Esta diferencia se debe que al utilizar
una determinada apertura de seleccio´n de a´rea para hacer difraccio´n sobre una zona,
se selecciona un gran nu´mero de granos de fase L21 y Hex que difractan y contribuyen
al patro´n de difraccio´n por su reducido taman˜o. Por el contrario, pocos precipitados
de fase γ2 son seleccionados por su mayor taman˜o por lo que no constituyen anillos de
difraccio´n completos. La Figura 3.7.b muestra que el taman˜o de los precipitados de fase
γ2 aumentan de taman˜o con los recocidos, los precipitados en [563K-30m] poseen una
mediana d˜ ∼ 111 nm y crecen hasta llegar a una mediana d˜ ∼ 166 nm en [623K-15m].
En resumen, no se observaron precipitados de fase γ2 en las la´minas delgadas recocidas
a 533 K por 30 minutos pero s´ı en las recocidas a 563 K por 30 minutos, indicando que
esta fase nuclea y crece en el rango de temperaturas 533 - 563 K. Ana´lisis por medio
de difraccio´n de neutrones de muestras masivas de Cu-Al-Ni recocidas a crecientes
temperaturas revelaron que la fase γ2 nuclea en torno a 573 K, temperatura similar al
rango 533 K - 563 K. Tratamientos te´rmicos a mayores temperaturas logran que los
precipitados de γ2 crezcan, y en consecuencia, la fraccio´n de masa asociada a esta fase
aumente ra´pidamente [22]. Tal aumento de la fraccio´n de fase γ2 esta´ en concordancia
con el aumento de taman˜o de los precipitados observados por TEM con la temperatura
de recocido.
Al comparar los taman˜os de isla determinados por SEM con el taman˜o de grano ob-
servado por TEM, se encuentra que el taman˜o de las islas, ∼ 100 nm, (Figura 3.1.b) es
46
Recristalizacio´n de fase β en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas sin
calentamiento intencional del sustrato
Figura 3.7: a) Histograma de taman˜o de grano, su ajuste empleando una funcio´n log-normal,
de la la´mina delgada virgen. b) Histograma de taman˜o de precipitados γ2, su ajuste empleando
una funcio´n log-normal, para [563K-30m] y [623K-15m].
notablemente mayor al taman˜o de grano, ∼ 30 nm. Vishnoi y colaboradores encontra-
ron similares diferencias en la´minas delgadas de Ni-Mn-Sn crecidas por pulverizacio´n
cato´dica al comparar las mediciones de taman˜o de grano por SEM y las mediciones de
taman˜o de cristalita por XRD (Ecuacio´n de Scherrer, Ecuacio´n 3.1). Estas diferencias
se deben a que la observacio´n por SEM muestra islas, las cuales son aglomerados de
part´ıculas, por lo que no representan granos, mientras que las mediciones de XRD de-
terminan un taman˜o promedio de cristalitas [76]. Esto quiere decir que no es posible
determinar taman˜o de granos por medio de te´cnicas de ana´lisis superficial en aleaciones
de Cu-Al-Ni, como s´ı es posible hacer por medio de TEM.
Se observo´ por medio de XRD que la fase metaestable Hex permanece invariante
incluso frente a recocidos a 623 K (Figura 3.4). Adema´s, por medio de difraccio´n de
anillos, se concluyo´ que esta fase constituye la matriz de granos de ∼ 30 nm junto
a la fase BCC (en la´minas delgadas v´ırgenes) o a la fase L21 (en la´minas recoci-
das). La Figura 3.8 muestra una imagen TEM de alta resolucio´n correspondiente a
[593K-30m]. Se observa un grano de ∼ 15 nm con una modulacio´n caracter´ıstica que
consiste en l´ıneas brillantes y l´ıneas oscuras intercaladas, que puede ser asociada a
la fase Hex. El inserto de la Figura 3.8 muestra la transformada de Fourier, la cual
puede indexarse considerando el eje de zona [2110] de la fase Hex, que corrobora la
modulacio´n observada. Esta observacio´n confirma el reducido taman˜o de la fase Hex.
El recocido a 1123 K y posterior temple ([1123K-20m]) permitio´ obtener la´minas
delgadas que presentan a temperatura ambiente coexistencia de fase martens´ıtica y fase
austen´ıtica. Por medio de XRD la fase martensita fue indexada como fase 18R (Figura
3.5). Por medio de TEM se estudio´ la microestructura de esta la´mina, la cual presenta
notables diferencias con las la´minas recocidas a temperaturas entre 533 K y 623 K. La
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Figura 3.8: Imagen TEM de alta resolucio´n de [593K-30m] de un grano nanome´trico de fase
Hex. El inserto muestra la transformada de Fourier del grano, indexada segu´n el eje de zona
[2110].
Figura 3.9.a es una imagen TEM en condicio´n de campo claro de [1123K-20m], que
muestra un grano de ∼ 4 µm, el cual es dos o´rdenes de magnitud mayor al taman˜o de
grano que presentan las la´minas delgadas recocidas hasta 623 K. Lovey y colaboradores
observaron un comportamiento similar en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni, en las cuales
el taman˜o de grano aumenta con recocidos a 1023 K [37]. El mencionado grano posee
mu´ltiples placas de martensita, cuyos anchos var´ıan entre 200 nm y 600 nm. La Figura
3.9.b muestra en mayor detalle una de estas placas, la cual posee numerosas fallas
de apilamiento. El inserto de la Figura 3.9.b, muestra el correspondiente patro´n de
difraccio´n de la placa de martensita, el cual es indexado segu´n el eje de zona [461] de
la fase martensita 18R.
Las observaciones realizadas por TEM son consistentes con la informacio´n extra´ıda
por medio de XRD. Comparando el ancho de pico de las reflexiones pertenecientes a
las diferentes fases se concluyo´ que los precipitados γ2 deb´ıan poseer mayor taman˜o
que los granos de fase L21 y Hex, lo cual se cumple, dado que los precipitados γ2
poseen taman˜os superiores a los 100 nm mientras que la matriz posee granos de taman˜o
∼ 30 nm. Adema´s, el aumento de la intensidad del pico correspondiente a la reflexion
(330)γ2 (Figuras 3.4.c, 3.4.d y 3.4.e) se corresponde con el aumento de taman˜o de los
precipitados de fase γ2. La fase martens´ıtica se identifica como fase 18R tanto por XRD
como por TEM.
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a)
Figura 3.9: Ima´genes TEM en condicio´n de campo claro de [1123K-20K] a) Grano microme´tri-
co con numerosas placas de martensita. b) Detalle de una placa de martensita y correspondiente
patro´n de difraccio´n indexado segu´n el eje de zona [461] de la fase martensita 18R.
3.3. Transformacio´n martens´ıtica
La´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas sin calentamiento intencional del sustrato
exhiben coexistencia de fase BCC y Hex metaestable en una microestructura de ta-
man˜o de grano ∼ 30 nm. Recocidos a 533 K permiten que la fase BCC recristalice
obteniendo fase L21, la cual posee la capacidad de trasformar martens´ıticamente. Sin
embargo, se ha observado en diversas aleaciones que reducir el taman˜o de grano a unas
pocas decenas de nm logra estabilizar la fase austenita a un punto tal que no es posible
nuclear te´rmicamente fase martensita [3]. Por ejemplo, aleaciones de Ni-Ti con taman˜o
de grano menor a 50 nm poseen la transformacio´n martens´ıtica completamente supri-
mida [77]. Se requiere verificar si las la´minas delgadas que presentan fase L21 exhiben
transformacio´n martens´ıtica au´n a pesar del reducido taman˜o de grano. Adema´s, es
importante determinar el efecto de los recocidos, y a su vez el efecto de los precipitados
de fase γ2 sobre el cambio de fase. Para ello, la transformacio´n martens´ıtica es evaluada
por medio de mediciones de resistencia ele´ctrica (R) en funcio´n de la temperatura (T).
La Figura 4.14 muestra estas mediciones para las la´minas delgadas virgen y recocidas,
en tanto que la Tabla 3.2 resume las temperaturas caracter´ısticas junto a la histe´resis
(∆h = AF - MS)
La la´mina delgada virgen presenta un comportamiento lineal sin evidencia de trans-
formacio´n martens´ıtica es decir, presenta la t´ıpica disminucio´n lineal de la resistencia
ele´ctrica con la temperatura. [533K-30m] posee un pequen˜o cambio de pendiente, in-
dicado con un flecha en la Figura 4.14. Esto puede ser asociado a una reducida trans-
formacio´n martens´ıtica, sin embargo no se observa histe´resis al enfriar y calentar la
muestra. Lo cual sugiere que la transformacio´n martens´ıtica esta´ fuertemente restringi-
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Figura 3.10: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´minas
delgadas virgen, [533K-30m], [563K-30m], [593K-15m], [623K-15m] y [1123K-20m]. Los gra´ficos
fueron desplazados verticalmente para una presentacio´n ma´s clara.
La´mina delgada MS [K] MF [K] AS [K] AF [K] AF - MS [K]
[563K-30m] 183± 5 112± 6 134± 9 241± 5 58± 10
[593K-15m] 198± 7 138± 7 174± 9 254± 6 54± 10
[623K-15m] 212± 3 156± 4 199± 6 267± 6 55± 9
[1123K-20m] 275± 2 209± 1 247± 2 299± 2 24± 4
Tabla 3.2: Temperaturas caracter´ısticas para las la´minas delgadas recocidas.
da por tensiones acumuladas entre los bordes de grano o bloqueada por interfases entre
la fase austenita y la fase Hex. Las la´minas [563K-30m], [593K-15m] y [623K-15m] pre-
sentan transformacio´n martens´ıtica. Estas tres la´minas delgadas muestran histe´resis y
extensos rangos de transformacio´n y retransformacio´n (MS - MF y AF - AS), mientras
que la MS aumenta sistema´ticamente con la temperatura del recocido (Tabla 3.2). Este
incremento sistema´tico en la MS se debe a dos factores: cambios composicionales en la
matriz producido por la precipitacio´n gradual de fase γ2 [30], y por cambios en el orden
de L21 producidos por un incremento en la difusio´n [78]. La la´mina [1123K-20m] posee
una MS = 275 K, la cual es mayor que las la´minas delgadas recocidas a temperaturas
menores. El cambio de MS (∆MS) de las la´minas [593K-15m] y [623K-15m] respecto de
[563K-30m] es de 15 K y 29 K, respectivamente. Suponiendo que ∆MS tiene su origen
so´lo por cambios composicionales producto de la nucleacio´n y crecimiento de fase γ2, se
estimo´ el cambio en la fraccio´n en peso de fase γ2 empleando la ecuacio´n 1.7. Se hallo´
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que ∆MS de 15 K y 29 K producir´ıan aumentos en la fraccio´n en peso de fase γ2 de
∼ 6 % y ∼ 11 %, respectivamente. Por TEM se observo´ que la mediana del taman˜o de
los precipitados γ2 en [623K-15m] es ∼ 50 % mayor que la de [563K-30m] (Ver Figura
3.7.b), lo que excede el aumento de la fraccio´n de fase γ2 estimada a partir de ∆MS.
E´sto indica que adema´s de la composicio´n, existen otros factores que afectan la MS,
tales como efectos de orden, gradientes de composicio´n y taman˜os de grano.
Al comparar las la´minas delgadas recocidas a bajas temperaturas con [1123K-20m]
se observa que las primeras poseen un salto muy pequen˜o en la resistividad (entre MS
y MF ) junto a un intervalo de temperaturas de transformacio´n y de retransformacio´n
muy extenso y una histe´resis asime´trica. Estas observaciones sugieren que la transfor-
macio´n martens´ıtica esta´ parcialmente bloqueada, lo cual puede deberse a la presencia
de fases secundarias, tales como la fase Hex y los precipitados de fase γ2, las cuales
obstaculizan el movimiento del plano de ha´bito, o por una transformacio´n L21 → 18R
incompleta. A los fines de determinar si las la´minas delgadas recocidas a bajas tempe-
raturas transforman de forma completa o bien presentan algu´n tipo de restriccio´n, se
obtuvieron patrones XRD de [593K-15m] a 130 K, temperatura que se encuentra por
debajo de la MF y se compara con la medicio´n realizada a temperatura ambiente. La
Figura 3.11 muestra esta comparativa.
Figura 3.11: Patro´n XRD a temperatura ambiente (298 K) y a 130 K de la la´mina delgada
[593K-15m]. Se indican las reflexiones de las fases Hex, γ2, L21 y 18R.
Se observa que al disminuir la temperatura desde 298 K a 130 K la reflexio´n (220)L21
reduce su intensidad mientras que las reflexiones (128)18R y (208)18R emergen en el
patro´n, lo que indica que una fraccio´n de la la´mina delgada transforma a fase mar-
tens´ıtica 18R. Sin embargo, au´n se detecta fase β con estructura L21, a pesar de estar
por debajo de la MF , lo que corrobora que la transformacio´n martens´ıtica es incom-
pleta.
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La transformacio´n martens´ıtica inducida por temperatura en estas la´minas delgadas
es fuertemente afectada por la microestructura, en particular, por el reducido taman˜o
de grano y los precipitados de fases γ2. Es usual observar transformaciones martens´ıti-
cas con amplios rangos de temperaturas de transformacio´n y retransformacio´n (en
comparacio´n con muestras masivas) en la´minas delgadas de espesores reducidos [55] y
en muestras masivas en donde los precipitados de escala nanome´trica inducen fuerzas
restitutivas en los dominios de martensita [15]. A los fines de evaluar los efectos de la
dimensionalidad y de la presencia de otras fases sobre la transformacio´n martens´ıtica,
resulta de utilidad determinar las barreras energe´ticas involucradas en el cambio de
fase y compararlas con otros sistemas.
Para calcular el valor de la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica
(Emm) se emplea la ecuacio´n 1.12, para ello se requiere de estimar el sobreenfriamien-
to ∆T necesario para inducir la transformacio´n martens´ıtica. ∆T se calcula como
la diferencia entre T0 y la MS, esto se muestra gra´ficamente en la Figura 1.4. Se
tomo´ como referencia el valor de T0 de la la´mina delgada [1123K-20m] el cual es de
≈ 285 K. Se estimo´ ∆T al comparar los valores de MS de las la´minas recocidas a ba-
jas temperaturas (563 K - 623 K) con T0. De esta forma, se determinaron valores de
∆T ≈ 80 K. Este sobreenfriamiento se corresponde con Emm ≈ 1,6 x 107 J m−3 [49].
El cual es un orden de magnitud mayor al obtenido en la´minas delgadas de Cu-Zn-Al
de 6 µm de espesor y granos microme´tricos y sin fases distintas de β con ordenamiento
L21 (≈ 2 x 106 J m−3) [61]. Es importante tener en cuenta que el valor de ∆S de-
pende de la concentracio´n electro´nica (e/a) del material. La concentracio´n electro´nica
mide el nu´mero de electrones de conduccio´n por a´tomo y es funcio´n de la composicio´n
ato´mica del material [25]. El cambio de entrop´ıa para Cu-Al-Ni (e/a = 1,51) es de
∆SCu−Al−Ni = 1,51 J mol−1 K−1 mientras que para el Cu-Zn-Al (e/a = 1,48) es de
∆SCu−Zn−Al = 1,46 J mol−1 K−1 [60]. Por lo tanto, elevados sobreenfriamientos, y por
ende, altas barreras energe´ticas, se deben al efecto conjunto de taman˜os de grano muy
reducidos y la presencia de fases γ2 y Hex, los cuales suponen barreras para la transfor-
macio´n martens´ıtica. Se espera que la´minas delgadas de taman˜os de grano mayores y
que no presenten fases diferentes a fase β con estructura L21 posean menores histe´resis
y rangos de transformacio´n y retransformacio´n ma´s acotados.
La ecuacio´n 1.9 establece que el ancho de placa de fase martensita, hplaca, dismi-
nuye al disminuir el taman˜o de grano, llegando al extremo de que es posible nuclear
so´lo un dominio de placas paralelas en granos menores a los 10 µm. Como se observo´
en la Figura 3.9, hplaca para placas de martensita 18R es mucho mayor que 30 nm,
lo que sugiere que la transformacio´n martens´ıtica L21 → 18R en la´minas delgadas de
grano nanome´trico involucra una sola placa por grano. Waitz y colaboradores encon-
traron que aleaciones de Ni-Ti con taman˜o de grano ∼ 50 nm presentan una sola placa
de martensita [3]. Debido a esto, presentan una distribucio´n diferente de las tensio-
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nes surgidas por la transformacio´n martens´ıtica que en granos de mayor taman˜o, los
cuales presentan dos o ma´s placas de martensita [3]. La mayor parte de la energ´ıa es
acumulada en interfases austenita - martensita, martensita - martensita y martensita
- precipitados. El te´rmino Eelas definido en las ecuaciones 1.1, 1.2 y 1.8 actu´a como
barrera para la transformacio´n pero es una fuerza impulsora para la retransformacio´n
por lo que deber´ıa disminuir la histe´resis al actuar sobre la retransformacio´n.
3.4. Resumen
Las la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas sin calentamiento intencional del sus-
trato sobre Si (001) poseen coexistencia de fase BCC y fase Hex metaestables, con un
taman˜o de grano de ∼ 30 nm. La fase BCC recristaliza en fase β con estructura L21 a
533 K, y a partir de 563 K precipita fase γ2. Los precipitados de esta fase aumentan en
taman˜o con la temperatura de recocido. Recocidos a temperaturas superiores a 623 K
producen la´minas delgadas fra´giles e imposibles de manipular. La fase Hex permanece
estable y sin variaciones incluso a 623 K.
Los recocidos entre 563 K y 623 K producen la´minas delgadas de 30 nm de taman˜o
de grano que presentan transformacio´n martens´ıtica. No existen reportes de aleacio-
nes de Cu-Al-Ni con taman˜o de grano menor a 30 nm que presenten transformacio´n
martens´ıtica. Las temperaturas de transformacio´n de estas la´minas se encuentran por
debajo de muestras masivas de la misma composicio´n y poseen extensos rangos de tem-
peraturas de transformacio´n y retransformacio´n. Esto se debe a tensiones acumuladas
en los bordes de grano, gradientes qu´ımicos causados por la precipitacio´n de fase γ2 y
a la coexistencia de fases β con estructura L21, Hex y γ2.
La determinacio´n de la temperatura de recristalizacio´n de la fase β con estructura
L21 abre la puerta a la posibilidad de obtener esta fase directamente creciendo a TS
en torno a 533 K.
Cap´ıtulo 4
Efecto de la temperatura del
sustrato y del espesor en la
transformacio´n martens´ıtica
4.1. Introduccio´n
Uno de los requerimientos para la fabricacio´n de dispositivos MEMS basados en
la´minas delgadas de aleaciones con memoria de forma es la obtencio´n de la´minas libres
o parcialmente soportadas sobre el sustrato. En el Cap´ıtulo 3 se obtuvieron la´minas
delgadas crecidas sin calentamiento intencional del sustrato. Se observo´ que la fase
BCC obtenida de forma metaestable a temperatura ambiente recristaliza a fase β con
estructura L21 a temperaturas menores a 573 K. Este resultado sugiere que la´minas
delgadas crecidas en este rango de temperaturas podr´ıan presentar fase β con estruc-
tura L21 sin requerir de recocidos posteriores. Lo cual podr´ıa simplificar el proceso
de fabricacio´n, evitando el procedimiento usual para la obtencio´n de fase austenita
(recocidos a temperaturas superiores a 1073 K y temple) [37, 79].
Variando la TS es posible modificar la microestructura y las fases de las la´minas
delgadas [80]. En este cap´ıtulo se presentan resultados de la´minas delgadas crecidas
calentando el sustrato a temperaturas cercanas y superiores a la temperatura de re-
cristalizacio´n de la fase β con estructura L21. Adema´s, si se emplean sustratos mo-
nocristalinos y se los calientan a temperaturas suficientemente altas se puede obtener
crecimiento epitaxial, siempre y cuando exista compatibilidad cristalogra´fica entre el
material constituyente de la la´mina y el sustrato [43]. La epitaxialidad es una condicio´n
favorable, puesto que la presencia de una orientacio´n preferencial y bordes de grano de
bajo a´ngulo involucran un mejor comportamiento en ciclos pseudoela´sticos respecto a
un material policristalino [5, 81]. En base a los resultados obtenidos en el Cap´ıtulo 3,
se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni a TS intermedias entre 503 K y 623 K. Este
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rango de temperatura permite abarcar la temperatura de recristalizacio´n de la fase L21
y evita las temperaturas en el que la aleacio´n exhibe elevada fragilidad.
Para obtener la´minas delgadas crecidas a temperaturas de sustrato intermedias, se
requiere de crecer entre e´stas y el sustrato una la´mina de sacrificio, la cual es removida
selectivamente por medio de ataques qu´ımicos. E´stas no deben presentar interdifu-
sio´n con el material que constituye las la´minas delgadas y, en el caso de buscar la
epitaxialidad, deben transferir la orientacio´n cristalina del sustrato [43]. La´minas de
sacrificio de Cr resultaron ser adecuadas para obtener la´minas delgadas epitaxiales de
Ni-Mn-Ga libres del sustrato [43, 82]. La disolucio´n del Cr se logra mediante la inmer-
sio´n en una solucio´n (etching) de nitrato ce´rico de amonio (NH4)2Ce(NO3)6 y a´cido
ace´tico CH3COOH por unos pocos segundos. Pruebas preliminares usando una la´mina
de sacrificio de Cr de 150 nm de espesor resultaron infructuosas debido a que el etching
ataca al Cu-Al-Ni, fragilizando e incluso disolviendo completamente esta aleacio´n. Co-
mo alternativa se empleo´ Fe, dado que e´ste presenta buena adherencia y crecimiento
epitaxial sobre un buen nu´mero de sustratos [83, 84]. El Fe es luego disuelto ano´dica-
mente mediante la aplicacio´n de un potencial ele´ctrico en un electrolito.
Se ha logrado crecer con e´xito la´minas delgadas epitaxiales de aleaciones que pre-
sentan transformacio´n martens´ıtica a temperaturas elevadas de sustrato (∼ 423 K -
923 K) tales como Ni-Mn-Ga y Ni-Ti sobre sustratos de MgO (FCC, a = 4,217 A˚),
Al2O3 (Hex, a = 4,761 A˚, c = 12,994 A˚) y Si (FCC, a = 5,430 A˚), entre otros sustratos
[38, 85–87]. En base a tales experiencias, se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni
sobre sustratos de MgO (001), Al2O3 (0001) y Si (001), empleando la´minas de sacrificio
de Fe. Por medio de estos sustratos monocristalinos y empleando TS intermedias se
busco´ obtener la´minas delgadas epitaxiales.
Dado que se procedera´ a estudiar la´minas delgadas libres del sustrato, se requiere
que e´stas posean un espesor tal que permita manipularlas sin que se rompan. En base
a experiencias previas, en las cuales la´minas delgadas de espesor de entre 1 - 3 µm
pudieron ser trabajadas sin inconvenientes [37, 60, 61], se decidio´ crecer la´minas delga-
das de Cu-Al-Ni de espesores ∼ 2,5 µm. Sin embargo, el alto grado de minaturizacio´n
requerido para desarrollar dispositivos MEMS basados en aleaciones con memoria de
forma requiere de conocer el efecto del espesor sobre la transformacio´n martens´ıtica
[88]. Se observo´ que en Ni-Ti la MS disminuye al reducir el espesor por debajo de
1 µm [88, 89], mientras que el rango de transformacio´n aumenta al disminuir el espesor
de las la´minas delgadas [90]. La transformacio´n martens´ıtica en Ni-Ti es suprimida
por completo a espesores menores a 50 nm [91], de forma ide´ntica a la observada en
nanocristales de Ni-Ti embebidos en una matriz amorfa [3]. Similares tendencias se en-
contraron Ni-Mn-Sn, en donde la MS y el salto de resistividad disminuye con el espesor,
mientras que el rango de transformacio´n aumenta [92]. Tambie´n se ha encontrado ex-
celente comportamiento pseudoela´stico, alcanzando deformaciones reversibles de ma´s
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del 7 %, en sistemas microme´tricos de aleaciones de base Cu tales como micropilares
[20, 32] y microalambres [21, 46, 58]. Para conocer el efecto del espesor sobre la trans-
formacio´n martens´ıtica, se crecieron la´minas delgadas de espesores entre los 0,1 µm y
2,25 µm a TS = 563 K sobre Si (001) sin emplear la´minas de sacrificio de Fe.
Este Cap´ıtulo se encuentra dividido en dos partes, en la primera parte se estu-
dio´ el efecto de la TS y en la segunda el efecto del espesor. Para la primera par-
te se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni a partir del blanco A1 (Tabla 2.1) de
∼ 2,5 µm de espesor en una atmo´sfera de 10 mTorr de Ar y a una potencia de
50 W sobre sustratos de Al2O3 (0001) a TS 503 K, 533 K, 563 K y 593 K, se las
nombro´ [503K]A, [533K]A, [563K]A y [593K]A, respectivamente. De ide´ntica mane-
ra se crecieron la´minas sobre MgO (001) a TS 503 K, 533 K, 563 K, 593 K y 623
K, se las nombro´ [503K]M, [533K]M, [563K]M, [593K]M y [623K]M respectivamente.
Adema´s, se crecio´ sobre Si (001) a 533 K la la´mina delgada [533K]S. En todos los
casos se crecio´ previamente una la´mina de sacrificio de ∼ 90 nm de espesor de Fe, a
TS = 723 K. El Fe es disuelto ano´dicamente sin afectar al Cu-Al-Ni al aplicar un poten-
cial de -50 mV durante ∼ 24 horas, empleando un electrodo de referencia de Ag/AgCl
en un electrolito 0,05 M de H3BO3 (Ver Seccio´n 2.1.3). Para la segunda parte se cre-
cieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni a TS = 563 K sobre Si (001) de espesores 0,10,
0,15, 0,30, 1,00, 1,30, 2,00 y 2,25 µm. Se las nombro´ [0,10µm]S, [0,15µm]S, [0,30µm]S,
[1,00µm]S, [1,30µm]S, [2,00µm]S y [2,25µm]S, respectivamente. Estas la´minas fueron
crecidas bajo una atmo´sfera de 10 mTorr de Ar y a una potencia de 50 W.
Se evaluo´ el efecto de la TS sobre la microestructura de las la´minas delgadas, en par-
ticular las fases presentes y el taman˜o de grano, y sobre la transformacio´n martens´ıtica.
Se discutieron los posibles mecanismos que contribuyen a la barrera energe´tica para la
transformacio´n martens´ıtica.
4.2. Efecto de la temperatura de sustrato
4.2.1. Microestructura
Caracterizacio´n de la superficie
Mediante microscop´ıa SEM se estudio´ la superficie y el perfil de las la´minas. Las
Figuras 4.1.a y 4.1.c muestran las ima´genes de perfil obtenidas para [533K]A y [533K]M,
las cuales representativas para todas las temperaturas de sustrato. Se observa que las
la´minas poseen un espesor ∼ 2,5 µm, teniendo en cuenta que se crecieron durante
60 minutos, resulta una velocidad de crecimiento ∼ 42 nm/min. La Figuras 4.1.b y
4.1.d muestran ima´genes SEM frontales de [533K]A y [533K]M, respectivamente. En
ellas se observa la misma morfolog´ıa de islas presente en la´minas delgadas crecidas sin
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calentamiento intencional del sustrato (Ver Figura 3.1). Sin embargo, en este caso, las
islas poseen un taman˜o mayor, entre 200 nm - 600 nm. Este incremento puede asociarse
a un incremento en la movilidad de las especies adsorbidas en la superficie [80].
Figura 4.1: Ima´genes SEM del a) perfil y b) frente de [533K]A y c) perfil y d) frente de
[533K]M. (n) marca la direccio´n de crecimiento.
La Figura 4.2.a muestra la imagen de topograf´ıa obtenida por AFM en [593K]A.
En ella se detalla la morfolog´ıa de islas que fue observada por SEM, sin encontrarse
defectos prominentes. En la Figura 4.2.b se muestra un perfil de altura que detalla
como cambia la altura a lo largo de una amplia seccio´n de la muestra. La Figura 4.2.c
representa una seccio´n ma´s corta pero detallada de estos cambios. En los perfiles de
altura se encuentran diferencias de altura entre los centros de las islas y sus bordes de
hasta ∼ 60 nm. Esta diferencia es mayor a la observada en la´minas delgadas crecidas sin
calentamiento del sustrato, la cual es de ∼ 13 nm. En resumen, estas la´minas crecidas
a temperaturas de sustrato intermedias poseen mayor taman˜o lateral de grano y mayor
diferencia de altura que las crecidas sin calentar el sustrato.
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10 μm
100 nm
Figura 4.2: a) Imagen de AFM (topograf´ıa) de [593K]A. b) Perfil de altura de a) entre las
marcas azules. c) Perfil de altura de a) entre las marcas rojas.
La composicio´n de las la´minas delgadas fue analizada por medio de espectros EDS
en el SEM. La Figura 4.3 muestra el espectro obtenido para [533K]A mientras que la
Tabla 4.1 resume la composicio´n para cada elemento. La composicio´n de [533K]A es
representativa de todas las temperaturas de sustrato empleadas. La composicio´n de
las la´minas crecidas a TS intermedias es similar, dentro del error experimental de la
te´cnica, a la composicio´n del blanco A1 empleado.
Energía (keV)
Cu
en
ta
s (
en
 m
ile
s)
Cu Kα
Cu KβNi Kα
Al Kα
Cu Lα
O Kα
Figura 4.3: Espectro EDS de [533K]A.
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Composicio´n Cu Al Ni
wt % 83 10 8
at % 72 21 7
Tabla 4.1: Composicio´n determinada por medio de EDS de [533K]A.
Difraccio´n de Rayos X
Por medio de difraccio´n de rayos X se estudiaron las fases presentes en las la´minas
delgadas crecidas a diferentes TS y sobre los sustratos Al2O3 (0001), MgO (001) y Si
(001). La Figura 4.4 muestra los patrones XRD de [533]A, [533]M y [533]S entre los
a´ngulos 2θ = 20◦ - 100◦. Se observa en los tres casos la presencia de mu´ltiples reflexiones
asociadas a la fase β con estructura L21, lo que no evidencia una orientacio´n preferencial
o textura. Estos resultados son consistentes con la hipo´tesis planteada al comienzo del
cap´ıtulo, es posible obtener fase β con estructura L21 a TS ∼ 533 K.
Dado que las fases L21, γ2 y las fases BCC y Hex poseen sus reflexiones ma´s intensas
en torno a 2θ ∼ 43◦ - 44◦ se obtuvieron patrones XRD con mayor detalle entre los
a´ngulos 2θ = 40◦ - 48◦. Las Figuras 4.5 y 4.6 muestran los patrones XRD a temperatura
ambiente de las la´minas delgadas crecidas a TS entre 503 K y 623 K sobre Al2O3 (0001)
y MgO (001), respectivamente. En el caso de las la´minas crecidas sobre MgO (001),
los patrones XRD se obtuvieron sin despegarlas, por lo que se observan reflexiones
provenientes del sustrato. Todas las la´minas delgadas presentan picos asociados las
reflexiones (022) de la fase β con ordenamiento L21 y algunas presentan reflexiones
asociadas a la reflexio´n (011) del Fe. La intensidad del pico (022)L21 en [593K]A y
[623K]M es considerablemente inferior a la intensidad en la´minas delgadas crecidas a
TS menores. Esto puede asociarse a que TS altas se produce la descomposicio´n de la
fase β con ordenamiento L21 a fases de equilibrio. Sin embargo, no se hallaron picos
asociados a reflexiones provenientes de la fase γ2. Por otro lado, no se observaron picos
correspondientes a las fases BCC y Hex, lo que se debe a que el calentamiento del
sustrato favorece la difusio´n y el crecimiento de fase austen´ıtica [60]. La determinacio´n
de las fases presentes en las diferentes la´minas se analizara´ en mayor detalle por medio
de TEM.
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Figura 4.4: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) [533K]A, b) [533K]M y c) [533K]S.
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Figura 4.5: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) [503K]A, b) [533K]A, c) [563K]A
y d) [593K]A. Los picos fueron indexados considerando las estructuras β con orden a segundos
vecinos L21 y γ2.
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Figura 4.6: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) [503K]M, b) [533K]M, c) [563K]M,
d) [593K]M y [623K]M. Los picos fueron indexados considerando las estructuras β con orden a
segundos vecinos L21, γ2 y del sustrato MgO (001).
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Microscop´ıa electro´nica de transmisio´n
Por medio de patrones XRD, se observo´ que las la´minas delgadas crecidas a TS
entre 503 K y 623 K poseen fase β con estructura L21. Al contrario que en la´minas
delgadas crecidas sin calentamiento del sustrato, no se hallaron fases BCC desordenada
y Hex. Empleando TEM se busca determinar el efecto de TS sobre la microestructura,
en particular, el efecto sobre el taman˜o de grano y co´mo se distribuyen las fases en
las la´minas delgadas. Las Figuras 4.7.a y 4.7.c muestran ima´genes TEM de [563K]A
y [563K]M, respectivamente. Se observa una estructura policristalina con granos de
escala nanome´trica.
Figura 4.7: a) Imagen TEM en condicio´n de campo claro de [563K]A. b) Patro´n de difraccio´n
de anillos correspondiente a a). c) Imagen TEM en condicio´n de campo claro de [563K]M. d)
Patro´n de difraccio´n de anillos correspondiente a c). Las reflexiones se indexaron segu´n la fase β
con estructura L21.
Las Figuras 4.7.b y 4.7.d muestran los patrones de difraccio´n de anillos obtenidos a
partir de las Figuras 4.7.a y 4.7.c. Todos ellos fueron indexados como β con estructura
L21. No se observaron contribuciones que puedan ser atribuidas a fase γ2. So´lo los
anillos correspondientes a los planos (022) y (224) muestran uniformidad, mientras que
los restantes so´lo presentan algunas secciones. Esto se debe a que los granos poseen un
taman˜o tal que la apertura de seleccio´n de a´rea abarca un nu´mero reducido de granos.
La Figura 4.8 muestra una imagen TEM en condicio´n de campo claro para [533K]S. Se
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observa una microestructura con granos de taman˜os nanome´tricos, lo cual es similar a
la´minas crecidas sobre Al2O3 (0001).
Figura 4.8: Imagen TEM en condicio´n de campo claro de [533K]S.
La Figura 4.9 muestra los histogramas de las la´minas crecidas sobre Al2O3 (0001).
La Tabla 4.2 resume la mediana del taman˜o de grano (d˜) y el ancho de distribucio´n
(w) obtenidos a partir de un ajuste mediante una funcio´n log normal. Los histogramas
fueron construidos a partir de la medicio´n de ma´s de 100 granos obtenidos desde mu´lti-
ples ima´genes TEM en condicio´n en campo claro y campo oscuro. Las la´minas delgadas
presentan taman˜os de grano entre 100 nm - 200 nm. Se observa un ligero aumento de
d˜ con la temperatura, que va desde 105 nm para [503K]A a 165 nm para [593K]A. Este
incremento se debe que la difusio´n durante el proceso de crecimiento es mayor, lo cual
facilita la coalescencia y el crecimiento lateral de los granos [80]. Esta mayor difusio´n
explica que el taman˜o de grano de estas la´minas sea mayor en un orden de magnitud
al observado en la´minas crecidas sin calentamiento intencional del sustrato.
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Figura 4.9: Histograma de taman˜o de grano y su ajuste empleando funciones log-normal para
a) [503K]A, b) [533K]A, c) [563K]A y d) [593K]A.
La´mina delgada d˜ (nm) w
[503K]A 106 ± 4 0,3
[533K]A 110 ± 8 0,3
[563K]A 159 ± 6 0,3
[593K]A 165 ± 6 0,3
Tabla 4.2: Mediana del taman˜o de grano (d˜) y ancho de distribucio´n (w) de [503K]A, [533K]A,
[563K]A y [593K]A.
La Figura 4.10.a compara el taman˜o de grano de [563K]A con [563K]M, mientras
que la Figura 4.10.b comprara [533K]A con [533K]S. Se observa que el taman˜o de grano
entre la´minas crecidas a la misma TS pero sobre diferentes sustratos es similar.
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a) b)
Figura 4.10: a) Histograma de taman˜o de grano de [563K]A (negro) y de [563K]M (azul).
b)Histograma de taman˜o de grano de [533K]A (negro) y de [533K]S (azul).
La Figura 4.11.a muestra una imagen TEM de perfil en condicio´n de campo oscuro
de [533K]A. El espesor del Cu-Al-Ni es ∼ 2,4 µm, similar a lo observado por SEM (Fi-
gura 4.1.a). Se observan granos columnares a lo largo de la direccio´n de crecimiento (n),
que poseen anchos entre 100 nm y 200 nm, coincidiendo con las mediciones realizadas
previamente. La estructura columnar es usualmente observada en la´minas delgadas cre-
cidas por pulverizacio´n cato´dica [93]. La Figura 4.11.b muestra la difraccio´n de anillos
correspondiente a la Figura 4.11.a. Se observan anillos correspondientes a reflexiones
de fase β con estructura L21, tal como se observo´ en la Figura 4.7.b. El mismo patro´n
de difraccio´n se observo´ en las muestras vistas de frente y de perfil. Este resultado es
consistente con el hecho de que estas muestras no presenten textura cristalina. Ide´ntica
estructura columnar se obtuvo en las la´minas crecidas sobre Si (001).
a) b)
Figura 4.11: a) Imagen TEM en condicio´n de campo oscuro del perfil de [533K]A obte-
nida a partir del anillo (022). (n) marca la direccio´n de crecimiento. b) Difraccio´n de anillos
correspondiente a a). Las reflexiones fueron indexadas segu´n la estructura L21.
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La Figura 4.12 muestra una imagen TEM en condicio´n de campo oscuro del perfil
de [533K]S. Se observan granos columnares que atraviesan la la´mina pra´cticamente de
lado a lado y poseen anchos de ∼ 100 - 200 nm, que coinciden con el taman˜o de grano
determinado para esta muestra. Se observo´ en todas las la´minas crecidas en el rango
de TS de 503 K - 593 K la presencia de part´ıculas de taman˜os microme´tricos y de
formas irregulares. Las Figuras 4.13.a y 4.13.b muestran ima´genes TEM de [503K]A
y [563K]M, respectivamente, de estas part´ıculas microme´tricas. E´stas poseen mayor
resistencia al adelgazado io´nico, por lo que presentan un mayor espesor que la matriz,
e incluso en secciones de su periferia. El inserto de la Figura 4.13.a muestra un patro´n
de difraccio´n tomado del borde de la part´ıcula, que corresponde al eje de zona [111] de
la fase γ2.
Figura 4.12: a) Imagen TEM en condicio´n de campo oscuro del perfil de [533K]S obtenida a
partir del anillo (022) de la difraccio´n de anillos. (n) marca la direccio´n de crecimiento.
000
033 a) b)
Figura 4.13: a) Imagen TEM de [503K]A. El inserto muestra un patro´n de difraccio´n obtenido
del borde de la part´ıcula, indexado segu´n el eje de zona [111] de la fase γ2. b) Imagen TEM de
[563K]M.
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Transformacio´n Martens´ıtica
Las mediciones de XRD y las difracciones de anillo muestran que las la´minas del-
gadas crecidas a TS entre 503 - 623 K presentan fase austen´ıtica, indistintamente del
sustrato empleado. Por tal razo´n, se evaluo´ la presencia de transformacio´n martens´ıti-
ca por medio de mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura.
Las Figuras 4.14.a y 4.14.b muestran estas mediciones para las la´minas crecidas sobre
Al2O3 (0001) y MgO (001), respectivamente. La Tabla 4.3 resume los resultados obte-
nidos.
a) b)
Figura 4.14: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´mi-
nas delgadas despegadas del sustrato a) [503K]A, [533K]A, [563K]A y [593K]A y b) [503K]M,
[533K]M, [563K]M, [593K]M y [623K]M. Las curvas fueron desplazadas para una presentacio´n
ma´s clara.
Al2O3 (0001) MgO (001)
La´mina delgada MS (K) Histe´resis (K) MS (K) Histe´resis (K)
[503K] 100 ± 10 17 ± 5 - -
[533K] 155 ± 2 33 ± 5 143 ± 5 29 ± 3
[563K] 206 ± 2 43 ± 4 183 ± 3 49 ± 4
[593K] 218 ± 3 55 ± 4 216 ± 3 53 ± 4
[623K] - - - -
Tabla 4.3: MS e histe´resis de las la´minas delgadas crecidas sobre Al2O3 (001) y MgO (001) a
TS de 503 K, 533 K, 563 K, 593 K y 623 K.
Se observa que [503K]A posee una transformacio´n martens´ıtica muy poco defini-
da, la cual manifiesta un salto de resistencia muy pequen˜o. MS se encuentra muy por
debajo de la MS nominal del blanco empleado (∼ 240 K). Esto es indicativo de que
la transformacio´n martens´ıtica esta´ parcialmente bloqueada y que la fraccio´n transfor-
mada es baja. [533K]A posee una MS mayor que la de [503K]A, junto a una histe´resis
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bien definida y un salto apreciable en la resistencia. En tanto, [563K]A posee un com-
portamiento similar que [533K]A pero con una MS y una histe´resis mayor. Siguiendo la
tendencia, [593K]A posee la mayor MS junto a una extensa histe´resis. Ide´ntica evolu-
cio´n de la MS e histe´resis con TS se observo´ en las la´minas crecidas sobre MgO (001).
Por u´ltimo, [623K]M no posee transformacio´n martens´ıtica.
La Figura 4.15 muestra una comparacio´n entre [533K]S y [533K]A. Se evidencia
que el sustrato posee una de´bil influencia sobre la transformacio´n martens´ıtica. Esto
esta´ en concordancia con las similitudes observadas previamente mediante TEM.
Figura 4.15: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´minas
delgadas despegadas [533K]A (negro) y [533K]S (rojo).
En base a estas mediciones se concluye que so´lo las la´minas crecidas a TS entre
533 - 593 K presentan transformacio´n martens´ıtica y que e´sta es similar en los tres
sustratos empleados. Se observa que tanto la MS como la histe´resis aumentan con TS.
Esto puede asociarse a cambios en el ordenamiento de la fase β, precipitacio´n de fase
γ2 y efectos de taman˜o de grano. El efecto del orden sobre la MS fue analizado en las
referencias [94, 95]. Tratamientos te´rmicos a temperaturas de hasta 473 K modifican el
orden a segundos vecinos L21, lo cual se manifiesta como un incremento en la MS. Por
otro lado, aumentar la TS a temperaturas mayores a 473 K involucra la precipitacio´n
de fase γ2, fase rica en Al [22]. Esto produce una disminucio´n en la concentracio´n de
Al en la matriz junto a gradientes de concentracio´n, que generan un aumento en la
MS [30, 96]. Adema´s, estos precipitados dificultan el movimiento del plano de ha´bito,
obstaculizando la transformacio´n martens´ıtica, por lo que se requieren mayores so-
breenfriamientos y por ende, se observa una incremento en la histe´resis. Por u´ltimo,
La Roca y colaboradores determinaron para aleaciones de base Cu que la MS aumenta
con el taman˜o de grano, siendo posibles disminuciones de hasta 200 K en la MS en
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aleaciones con taman˜o de grano ∼ 1 µm con respecto a monocristales [45].
Se ha encontrado en la´minas delgadas de Ni-Ti y de Ni-Mn-Sn que el sustrato
impone restricciones al avance de la fase martensita, afectando la transformacio´n mar-
tens´ıtica. Este efecto depende del espesor de las la´minas [91, 92]. A los fines de evaluar
la influencia del sustrato sobre la transformacio´n martens´ıtica, se midio´ la resistencia
ele´ctrica en funcio´n de la temperatura para las la´minas delgadas soportadas (sin des-
pegar del sustrato) y se las comparo´ con aquellas libres del sustrato. La Figura 4.16
compara los resultados obtenidos para las la´minas crecidas sobre Al2O3 (0001). No se
encuentran diferencias significativas entre las la´minas despegadas y las la´minas sopor-
tadas, tanto la MS como la histe´resis permanecen casi sin cambios. La diferencia de
pendiente entre la´minas delgadas soportadas y despegadas se debe a la conductividad
de la la´mina de sacrificio de Fe. Estas observaciones indican que el sustrato no presenta
efectos apreciables en la´minas delgadas de ∼ 2,5 µm de espesor.
Figura 4.16: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´minas
delgadas soportadas y despegadas del sustrato: a) [503K]A, b) [533K]A, c) [563K]A y d) [593K]A.
Efecto memoria de forma
La presencia del efecto memoria de forma fue verificado por medio de fotograf´ıas.
La Figura 4.17 muestra el comportamiento de [563K]A al acercarla y alejarla de un
recipiente que contiene nitro´geno l´ıquido (LN2). En la Figura 4.17.a se muestra la
la´mina luego de ser deformada meca´nicamente a temperatura de LN2, es decir, en fase
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martens´ıtica. Luego es calentada al removerla de la fuente de vapor del LN2, momento
en el cual empieza a recuperar su forma original (Figura 4.17.b). El proceso continu´a
mientras la temperatura se incrementa hasta temperatura ambiente (Figura 4.17.c). Sin
embargo, la forma inicial no se recupera por completo, probablemente debido a que se
introduce deformacio´n pla´stica durante la deformacio´n meca´nica de la fase martens´ıtica
a bajas temperaturas.
 Temp. LN2
a)
 Transformando
b)
 Temp. ambiente
c)
Figura 4.17: Efecto memoria de forma en [563K]A. a) La la´mina delgada plana fue defor-
mada a temperatura de nitro´geno l´ıquido. b) La forma comienza a recuperarse a temperaturas
intermedias. c) La forma plana inicial es recuperada casi totalmente a temperatura ambiente.
Las dimensiones de la la´mina delgada son ∼ 1 mm de ancho por ∼ 5 mm de largo.
Efecto de la microestructura sobre la histe´resis
Como se describio´ en la Seccio´n 1.5.5, la nucleacio´n y el crecimiento de las placas de
martensita en muestras masivas esta´n controladas por los bordes de grano austen´ıticos,
en donde el nu´mero de placas de martensita en un grano esta´ determinado por su
taman˜o. La densidad volume´trica de energ´ıa interfacial (Emm) esta´ dada por el nu´mero
de interfaces (Ecuacio´n 1.11) y por la energ´ıa interfacial por unidad de a´rea (γmm), la
cual para el caso de aleaciones Cu-Al-Ni toma valores entre 0,02 y 0,07 J m−2 [50, 51].
Tomando a [563K]A, de d˜ ∼ 159 nm, se obtiene Emm de entre 3,5 x 106 - 1,2 x 107 J m−3.
Se observa que Emm se encuentra en torno a los 106 - 107 J m−3 para taman˜os de grano
de unas pocas centenas de nano´metros. Adema´s, se determino´ la barrera energe´tica a
partir del valor de la histe´resis: el sobreenfriamiento es aproximadamente la mitad de
la histe´resis (∆h/2 ≈ ∆Tmm). Empleando la Ecuacio´n 1.12, se obtiene para [563K]A
un valor de Emm ∼ 4,3 x 106 J m−3. Tanto el valor de Emm calculado a partir del
taman˜o de grano como el calculado a partir de la histe´resis se encuentra en el mismo
orden de magnitud (∼ 106 J m−3), lo que indica que la histe´resis de estas la´minas
delgadas esta´ en concordancia con la histe´resis de muestras masivas con taman˜o de
grano sub-microme´trico [49].
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4.3. Efecto del espesor de las la´minas delgadas
Mediante el estudio de la transformacio´n martens´ıtica de la´minas delgadas crecidas
a TS entre 503 y 623 K sobre diferentes sustratos se encontro´ que aquellas crecidas
a temperaturas entre 563 K y 593 K presentan transformacio´n martens´ıtica definida.
Adema´s se observo´ que muestras de espesor ∼ 2,50 µm presentan transformacio´n mar-
tens´ıtica similar cuando esta´n soportadas y libres del sustrato (ver Figura 4.16). Sin
embargo, se hallo´ en la´minas delgadas de Ni-Ti y Ni-Mn-Sn que los efectos dimen-
sionales y las barreras impuestas por el sustrato se incrementan al reducir el espesor
[50, 51].
Un estudio detallado de la influencia del espesor y de las tensiones introducidas por
el sustrato sobre la transformacio´n martens´ıtica es relevante para comprender efectos
dimensionales. El ana´lisis de las propiedades de muestras soportadas tambie´n es de
intere´s para el disen˜o de dispositivos soportados tales como micropilares [20]. Por tal
razo´n, se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni a TS = 563 K sobre Si (001) de
espesores 0,10, 0,15, 0,30, 1,00, 1,30, 2,00 y 2,25 µm, sin emplear la´mina de sacrificio de
Fe. Se las nombro´ [0,10µm]S, [0,15µm]S, [0,30µm]S, [1,00µm]S, [1,30µm]S, [2,00µm]S
y [2,25µm]S, respectivamente. Estas la´minas fueron crecidas bajo una atmo´sfera de
10 mTorr de Ar y a una potencia de 50 W.
4.3.1. Microestructura
Difraccio´n de rayos X
Se determinaron las fases presentes en las la´minas de Cu-Al-Ni de espesores entre
0,15 y 2,25 µm por medio de difraccio´n de rayos X. La Figura 4.18.a muestra el patro´n
XRD de [2,00µm]S, el cual es representativo de las restantes la´minas delgadas.
El patro´n XRD muestra unas pocas reflexiones de fase β con ordenamiento a se-
gundos vecinos L21 junto al pico (004) a ∼ 69◦ del sustrato de Si. Con respecto a las
reflexiones de estructura L21 so´lo se observan los picos (002) y (004), junto a un pico
(022) de baja intensidad. Esto es indicativo de que las la´minas poseen textura u orden
preferencial, estando la direccio´n [001] de la fase L21 paralela a la direccio´n [001] del
sustrato. La Figura 4.18.b es una ampliacio´n del patro´n XRD entre los a´ngulos 2θ =
62 - 66 ◦ de las la´minas delgadas de espesores entre 0,15 - 2,25 µm. El pico observado
corresponde a la reflexio´n (004) de la fase L21. Se observa un incremento en la intensi-
dad del pico conforme aumenta el espesor, lo cual se debe a que aumenta el volumen de
material que difracta los rayos X. Espesores delgados, por ejemplo [0,15µm]S, presen-
tan intensidades muy bajas. Adema´s, no se observaron corrimientos de las posiciones
de los picos en funcio´n del espesor, indicando que el sustrato no impone tensiones que
produzcan cambios en el para´metro de red de la fase L21 [76]. Por otro lado, la Fi-
72
Efecto de la temperatura del sustrato y del espesor en la transformacio´n
martens´ıtica
Figura 4.18: a) Patro´n XRD de [2,00µm]S. b) Patro´n XRD ampliado entre los a´ngulos = 2θ
62 - 66 ◦ de las la´minas [0,15µm]S, [0,30µm]S, [1,00µm]S, [1,30µm]S, [2,00µm]S y [2,25µm]S. c)
Curva de hamacado de la reflexio´n (004) de [2,00µm]S.
gura 4.18.c muestra una curva de hamacado para la reflexio´n (004) de la fase β con
estructura L21, cuyo ancho de pico a media altura (FWHM) es de 2,82
◦. Estas la´mi-
nas delgadas presentan orientacio´n cristalina preferencial, en contraste con la crecida
empleando la´mina de sacrificio Fe (Figura 4.4.c), la cual no exhibe una orientacio´n
definida. Esto se debe a que la la´mina de sacrificio de Fe no transfiere la orientacio´n
cristalina del sustrato a la la´mina de Cu-Al-Ni.
Se verifico´ si las la´minas delgadas crecieron de manera epitaxial por medio de ba-
rridos en el a´ngulo φ (barrido en φ) utilizando las reflexiones (022) de la estructura
L21 y del sustrato de Si, Figura 4.19. Se encontro´ que los picos de la familia de planos
{022} de la la´mina delgada de Cu-Al-Ni aparecen con una periodicidad de 90◦. Adema´s
estas reflexiones no se encuentran desplazadas angularmente de las reflexiones de la fa-
milia de planos {022} del sustrato, indicando que las la´minas delgadas crecen con la
direccio´n [100] paralela a la direccio´n [100] del sustrato. Las reflexiones asociadas a la
fase austen´ıtica son significativamente ma´s anchas que las reflexiones del sustrato. Esto
sugiere la presencia de borde grano de bajo a´ngulo en la la´mina de Cu-Al-Ni.
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En resumen, la relacio´n de orientacio´n epitaxial entre la la´mina delgada y el sustrato
es L21(001)[100]//Si(001)[100] [38]. Para verificar esta relacio´n epitaxial se midieron
las figuras de polos del sustrato y de la la´mina delgada mediante difraccio´n de rayos X.
Para el sustrato de Si (001) se determinaron las figuras de polos correspondientes a las
reflexiones {220} y {400} a valores constantes de 2θ = 47,30◦ y 69,17◦, respectivamente,
mientras que las figuras de polos {220} y {400} de la la´mina delgada de Cu-Al-Ni se
obtuvieron a valores constantes de 2θ = 44,01◦ y 63,97◦, respectivamente. La Figura
4.20 muestra las figuras de polos recalculadas a partir de los datos experimentales para
[2,00µm]S tanto para el sustrato de Si (001) como para la la´mina delgada de Cu-Al-Ni.
La figura de polos {004} del Si (001) (Figura 4.20.b) muestra un u´nico ma´ximo de
intensidad en el origen, indicando que todo el sustrato posee sus planos (001) paralelos
al plano de la superficie. Por otro lado, la figura de polos {220} del sustrato (Figura
4.20.a) muestra cuatro ma´ximos sime´tricos a χ = 45◦, y a a´ngulos polares φ = 0◦,
90◦, 180◦ y 270◦. El a´ngulo entre [220] y [400] en cristales cu´bicos es 45◦, por lo que
los cuatros picos provienen de los planos {220} del sustrato [97]. Esto indica que la
direccio´n [100] del Si es paralela a la normal del sustrato. Las figuras de polos de la
la´mina delgada de Cu-Al-Ni (Figuras 4.20.c y 4.20.d) poseen ma´ximos de intensidad
ide´nticos a los observados en el sustrato de Si (001): un u´nico ma´ximo en el origen en
la figura de polos {004} y cuatro ma´ximos sime´tricos a χ = 45◦ y a φ = 0◦, 90◦, 180◦ y
270◦ en la figura de polos {220}. Esto indica que los planos (400) del Cu-Al-Ni crecen
paralelos a los planos (400) del Si (001), mientras que los a´ngulos polares verifican que
la direccio´n [001] de la la´mina delgada se encuentra paralela a la direccio´n [001] del
sustrato. Esto corrobora la relacio´n epitaxial L21(001)[100]//Si(001)[100] determinada
previamente [97, 98]. Comparando el taman˜o de las reflexiones observadas en la Figura
4.20, se observa que las reflexiones del sustrato poseen muy baja dispersio´n angular,
del orden de los 3◦, indicativo de la baja mosaicidad y de la calidad cristalina de las
obleas de Si (001), mientras que la la´mina delgada posee reflexiones con dispersiones
∼ 15◦, debido a la presencia de bordes de granos de bajo a´ngulo [97].
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Figura 4.19: Barrido en φ para [2,00µm]S de las reflexiones (022) de la fase L21 y (022) del
sustrato de Si (001).
a)
c)
Si(001)
Cu-Al-Ni
b)
d)
Figura 4.20: Figuras de polos de [2,00µm]S usando las reflexiones a) {220} y b) {400} del
sustrato Si (001) y las reflexiones c) {220} y d) {400} de la fase L21 del Cu-Al-Ni.
Kato y colaboradores determinaron las orientaciones epitaxiales ma´s favorables en-
tre un sustrato y un material que se crece sobre e´ste, basa´ndose en la minimizacio´n
de la energ´ıa de deformacio´n ela´stica en la interfase entre los dos materiales [99]. Es-
ta energ´ıa surge por las diferencias entre los para´metros de red de la la´mina delgada
4.3 Efecto del espesor de las la´minas delgadas 75
(ald) y del sustrato (as). Para ello definio´ un para´metro ρ que es el cociente entre la
distancia ato´mica entre los vecinos ma´s cercanos en los planos (001) del sustrato y de
la la´mina delgada. Para un sistema compuesto por una la´mina delgada de fase FCC
y un sustrato FCC: ρ = ald/as. La relacio´n epitaxial ma´s favorable depende del valor
de ρ. La Tabla 4.4 resume las relaciones epitaxiales ma´s favorables para determinados
rangos de ρ para la´minas delgadas FCC y sustratos FCC [99].
Tipo de epitaxialidad Relacio´n epitaxial ρ
I (001)[100]//(001)[110] ≤ 0,794
II (110)[112]//(001)[100] 0,794 - 0,866
III (001)[100]//(001)[100] 0,866 - 1,123
IV (110)[112]//(001)[110] 1,123 - 1,224
V (001)[100]//(001)[110] ≥ 1,224
Tabla 4.4: Relaciones epitaxiales ma´s favorables segu´n el rango de valores de ρ. Planos y
direcciones a la izquierda de la doble barra corresponden a la la´mina, mientras que los ubicados
a la derecha corresponden al sustrato.
Dados los para´metros de red de la la´mina delgada de Cu-Al-Ni (0,5836 nm) y del
Si (0,5430 nm) se obtiene un valor de ρ de 1,075, por lo que la relacio´n epitaxial ma´s
favorable es la III: (001)[100]//(001)[100], la cual coincide con la relacio´n determinada
por medio de barrido en φ.
Microscop´ıa electro´nica de transmisio´n y fuerza ato´mica
Empleando TEM se analizo´ la microestrucutura de [2,25µm]S mediante muestras de
perfil preparadas por FIB. La Figura 4.21 muestra las ima´genes obtenidas en condicio´n
de campo claro y en condicio´n de campo oscuro. La microestructura de la la´mina
delgada presenta granos columnares que la atraviesan de lado a lado, los cuales poseen
anchos de entre 200 y 300 nm. Por otro lado, tambie´n se observa la presencia de una
capa de 0,15 µm sobre el sustrato, que presenta una morfolog´ıa diferente al resto de
la la´mina delgada. Se compararon los espectros EDS entre la interfaz y el seno de la
la´mina delgada. La Figura 4.22.a muestra una imagen TEM en condicio´n de campo
claro de [2,25µm]S indicando los sitios en donde se adquirieron los espectros EDS y
la Figura 4.22.b compara estos espectros. Se observa que la interfaz esta´ constituida
ı´ntegramente por Cu y por Si, probablemente constituyendo siliciuros de cobre. En
estudios de crecimiento de la´minas de Cu sobre sustratos de Si se reporta la formacio´n
de una interfaz de siliciuros de estequeometr´ıa Cu3Si al crecer a TS entre temperatura
ambiente y 623 K [98, 100, 101]. La ausencia de Al y Ni, sugiere que la interfaz se forma
por difusio´n del Cu hacia el sustrato, causando cambios en la composicio´n de la la´mina
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delgada. Esta interfaz constituye una capa muerta que no presenta transformacio´n
martens´ıtica. Dado que es un proceso difusivo y por ende, dependiente del tiempo, es
de esperar esta capa decrezca al reducir el espesor del Cu-Al-Ni.
Figura 4.21: Ima´genes TEM de [2,25µm]S en condicio´n de a) campo claro y b) campo oscuro.
(n) marca la direccio´n de crecimiento.
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Figura 4.22: a) Imagen TEM en condicio´n de campo claro de [2,25µm]S indicando los sitios
en donde se tomaron patrones EDS. b) Espectros EDS de la interfaz y del seno de la la´mina
delgada.
Una ampliacio´n de la Figura 4.21.a en la zona de la superficie de [2,25µm]S se
muestra en la Figura 4.23. Se observa que el ancho de los granos cerca de la superficie
se encuentra en el rango 200 - 600 nm y las diferencias del altura entre el centro de e´stos
y sus bordes oscilan desde unas pocas decenas a un centenar de nm. La presencia de
granos observada mediante TEM se correlaciona con la topograf´ıa observada mediante
AFM (Figura 4.24.a). La imagen AFM de la Figura 4.24.a muestra una morfolog´ıa de
islas similar a la ya observada en la´minas crecidas sin y con calentamiento del sustrato.
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Por medio de los perfiles de altura de las Figuras 4.24.b y 4.24.c se determino´ que estas
islas miden entre 300 y 700 nm de ancho y poseen alturas comprendidas entre 40 y
140 nm.
(n)
Figura 4.23: Imagen TEM de [2,25µm]S en condicio´n de campo claro en la zona de la
superficie. (n) marca la direccio´n de crecimiento.
Figura 4.24: Imagen de AFM (topograf´ıa) de [2,25µm]S. b) Perfil de altura de a) entre las
marcas azules. c) Perfil de altura de a) entre las marcas rojas.
4.3.2. Transformacio´n martens´ıtica
A partir de mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura se eva-
luo´ la transformacio´n martens´ıtica. Analizando el comportamiento para los diferentes
espesores se busca determinar el efecto del sustrato y de la dimensionalidad. La Figura
4.25 muestra estas mediciones, divididas en dos paneles para una presentacio´n ma´s
clara. La Tabla 4.5 resume los valores de MS y de histe´resis, mientras que la Figura
4.26 representa gra´ficamente la MS en funcio´n del espesor de las la´minas.
78
Efecto de la temperatura del sustrato y del espesor en la transformacio´n
martens´ıtica
a) b)
Figura 4.25: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura de a) [0,10µm]S,
[0,15µm]S, [0,30µm]S, [1,00µm]S, b) [1,30µm]S, [2,00µm]S y [2,25µm]S. Las mediciones fueron
divididas en dos paneles para una presentacio´n ma´s clara. El factor x multiplica las curvas para
desplazarlas verticalmente.
La´mina delgada MS (K) Histe´resis (K)
[0,15µm]S 190 ± 14 -
[0,30µm]S 220 ± 8 44 ± 4
[1,00µm]S 226 ± 6 48 ± 6
[1,30µm]S 248 ± 3 45 ± 4
[2,00µm]S 250 ± 2 50 ± 3
[2,25µm]S 250 ± 2 50 ± 3
Tabla 4.5: MS e histe´resis de la´minas de diferentes espesores crecidas a TS = 563 K sobre Si
(001).
Figura 4.26: MS en funcio´n del espesor.
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Los resultados muestran que la transformacio´n martensita, tanto en rangos de tem-
peraturas de transformacio´n como en MS e histe´resis, esta´n afectadas por la dimen-
sionalidad y las tensiones impuestas por el sustrato. [0,15µm] muestra una pequen˜a
curvatura a ∼ 190 K y [0,10µm] no presenta evidencia de transformacio´n martens´ıtica.
La´minas de espesores menores a 1,30 µm presentan amplios rangos de temperatura
de transformacio´n y retransformacio´n junto a histe´resis asime´tricas y saltos reducidos
de resistencia. Tal como se mostro´ en el Cap´ıtulo 3, muestras con taman˜o de grano
aproximado a 30 nm presentan transformacio´n martens´ıtica severamente restringida,
similar a la observada en la´minas de espesores reducidos. Se observo´ un comporta-
miento similar de la MS al disminuir el espesor en la´minas delgadas de Ni-Ti [89].
Amplios rangos de temperaturas de transformacio´n se observaron en la´minas delgadas
de Ni-Ti y de Ni-Mn-Sn [90, 92]. La transformacio´n martens´ıtica restringida o incluso
impedida puede asociarse a la barrera energe´tica impuesta por el sustrato y a efec-
tos de taman˜o, la cual es la energ´ıa requerida para deformar la interfase entre la fase
austenita y el sustrato. Por lo tanto, se requiere un mayor sobreenfriamiento para in-
ducir la transformacio´n martens´ıtica, lo que implica una menor MS y un mayor rango
de temperaturas de transformacio´n, lo que se observa gra´ficamente en la Figura 4.26.
La´minas de espesores mayores a 1,30 µm presentan transformacio´n martens´ıtica con
sus cuatro temperaturas caracter´ısticas bien definidas y amplios saltos de resistencia.
[1,30µm]S, [2,00µm]S y [2,25µm]S poseen pra´cticamente ide´nticas MS e histe´resis. El
comportamiento para estos espesores se aproxima al que poseen muestras separadas
del sustrato, lo que indica que el efecto del sustrato es despreciable y la transformacio´n
martens´ıtica esta´ determinada mayormente por efectos asociados a bordes de grano.
Comparando las mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura de
las la´minas de espesores de entre 1,30 - 2,25 µm con las la´minas crecidas sobre sustratos
monoscristalinos a TS = 563 K empleando la´mina de sacrificio de Fe se observa que no
existen diferencias en la transformacio´n martens´ıtica. Tanto la histe´resis, el rango de
transformacio´n como el salto de resistividad son similares, existiendo so´lo diferencias
en la MS producto del efecto en la composicio´n.
A los fines de evaluar el efecto del espesor y del sustrato sobre la transformacio´n
martens´ıtica se estimo´ la barrera energe´tica para nuclear la fase martens´ıtica Emm. Se
utilizo´ la ecuacio´n 1.12, para ello se requiere determinar el sobreenfriamiento ∆Tmm:
∆Tmm = MS − T0 (4.1)
La representacio´n gra´fica del sobreenfriamiento se muestra en la Figura 1.4. T0, a
su vez, se calculo´ como T0 =
1
2
(MS + AF ). Se tomo´ como T0 para todos los espesores
el correspondiente a [2,25µm]S. Esta la´mina posee MS = 250 K y AF = 290 K, lo que
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resulta en T0 = 270 K. La Tabla 4.6 resume los valores de ∆T
mm y Emm obtenidos
para las la´minas delgadas de espesores mayores a los 0,15 µm.
La´mina delgada MS (K) ∆T
mm (K) Emm (J m−3)
[0,15µm]S 190 80 1,60 107
[0,30µm]S 220 50 1,00 107
[1,00µm]S 226 44 8,80 106
[1,30µm]S 248 22 4,40 106
[2,00µm]S 250 20 4,00 106
[2,25µm]S 250 20 4,00 106
Tabla 4.6: Valores de sobreenfriamiento (∆Tmm) y barrera energe´tica (Emm) calculados para
las la´minas delgadas de espesores mayores a los 0,15 µm.
Se observa que el sobreenfriamiento necesario para inducir la transformacio´n mar-
tens´ıtica disminuye con el espesor, alcanzando valores de 80 K para [0,15µm]. Adema´s,
la barrera energe´tica se incrementa en casi un orden de magnitud al reducir el espesor
desde los 2,25 µm a los 0,15 µm. Tendencia similar se observo´ en la´minas delgadas
de Ni-Ti, en donde la MS disminuye desde 80
◦C a 10 ◦C al reducir el espesor de
910 nm a 190 nm [88]. El incremento de la barrera energe´tica esta´ relacionado a la su-
perposicio´n de efectos dimensionales y de te´rminos de energ´ıas de deformacio´n ela´sticas
en las interfases austenita-martensita, martensita-martensita y entre la la´mina delga-
da y el sustrato [4, 88]. A medida que disminuye el espesor de las la´minas delgadas,
los te´rminos energe´ticos asociados a cambios superficiales adquieren relevancia [4]. El
te´rmino ∆γsfAsf de la Ecuacio´n 1.8 da cuenta del cambio en energ´ıa superficial cuando
el material cambia de fase, ∆γsf para materiales meta´licos es usualmente muy chico,
alrededor de 1-3 J m−2 [102]. Considerando que el a´rea superficial espec´ıfica (Asf ) pa-
ra la´minas delgadas puede aproximarse como 1/t, donde t es el espesor y tomando
∆γsf = 1 J m
−2, se calculo´ ∆γsfAsf y el sobreenfriamiento necesario para superar esta
barrera (∆Tsf ), los resultados se muestran en la Tabla 4.7
Puede verse que la contribucio´n del te´rmino ∆γsfAsf aumenta al disminuir el espe-
sor de la la´mina delgada. Para [0,15µm]S el te´rmino superficial contribuye en ∼ 67 %
del total de la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica. En el caso de
la´minas de espesores mayores a 1,30 µm, el sobreenfriamiento no supera los 4 K. Esto
indica que el te´rmino que da cuenta los efectos superficiales no contribuye de manera
significativa en la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica.
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La´mina delgada ∆γsfAsf (J m
−3) ∆Tsf (K)
[0,10µm]S 1,00 107 50
[0,15µm]S 6,67 106 33
[0,30µm]S 3,33 106 17
[1,00µm]S 1,00 106 5
[1,30µm]S 7,69 105 4
[2,00µm]S 5,00 105 3
[2,25µm]S 4,44 105 2
Tabla 4.7: Valores de ∆γsfAsf y ∆Tsf para [0,10µm]S, [0,15µm]S, [0,30µm]S, [1,00µm]S,
[1,30µm]S, [2,00µm]S y [2,25µm]S.
4.4. Resumen
En este cap´ıtulo se presento´ un me´todo para fabricar la´minas delgadas de Cu-
Al-Ni que poseen transformacio´n martens´ıtica sin requerir de recocidos posteriores.
Se crecieron la´minas delgadas sobre MgO (001), Al2O3 (0001) y Si (001) a TS entre
503 K y 623 K, empleando la´minas de sacrificio de Fe, las cuales son removidas por
medio de disolucio´n ano´dica y permiten obtener la´minas delgadas libres del sustrato.
Estas la´minas delgadas, de naturaleza policristalina, presentan taman˜o de grano que
aumenta con TS. Desde ∼ 100 nm para TS 503 K hasta ∼ 160 nm para 593 K. Las
la´minas presentan fase β con ordenamiento a segundos vecinos L21, y tambie´n exhiben
part´ıculas microme´tricas, en las cuales se encontro´ fase γ2. Se observo´ que la´minas
crecidas a 503 K no presentan transformacio´n martens´ıtica, pero s´ı en el intervalo
533 K - 593 K, manifestando un aumento de la MS y la histe´resis con TS. Finalmente,
la´minas delgadas crecidas a 623 K no presentan transformacio´n martens´ıtica.
Se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de espesores entre 0,10 y 2,25 µm so-
bre sustratos de Si (001) a TS = 563 K, sin emplear la´mina de sacrificio. E´stas esta´n
constituidas por granos columnares de fase L21 de ∼ 200 nm de ancho. Las la´minas
crecieron de forma epitaxial y la orientacio´n preferencial determinada por medio de
XRD es L21(001)[100]//Si(001)[100]. Entre el sustrato y la la´mina delgada se detecto´
la presencia de una interfase constituida por Cu y Si, que surge por interdifusio´n ac-
tivada te´rmicamente por la temperatura del sustrato. La´minas delgadas de espesores
menores a 1,30 µm poseen transformaciones martens´ıticas fuertemente impedidas, con
amplios rangos de temperaturas de transformacio´n y bajo salto en la resistividad lle-
gando a estar completamente suprimida a espesores de 0,10 µm. La´minas delgadas de
espesores mayores a 1,30 µm presentan temperaturas de transformacio´n martens´ıtica
similares a las observadas en la´minas delgadas crecidas en caliente y luego separadas
del sustrato. La MS disminuye con el espesor. Ca´lculos de la barrera energe´tica para la
transformacio´n martens´ıtica muestran que e´sta es inversamente proporcional al espesor
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y que el sobreenfriamiento asociado es de 80 K para espesores de 0,15 µm.
Comparando espesores similares y para una misma TS no se encontraron diferencias
en la transformacio´n martens´ıtica de la´minas delgadas policristalinas sin orientacio´n
cristalina preferencial y la´minas de granos columnares con borde de bajo a´ngulo y
textura.
Cap´ıtulo 5
La´minas delgadas crecidas a altas
temperaturas
5.1. Introduccio´n
El crecimiento de la´minas delgadas de Cu-Al-Ni sin calentamiento intencional del
sustrato permite obtener la´minas delgadas de taman˜o de grano ∼ 30 nm. Recocidos a
temperaturas mayores a 563 K producen la recristalizacio´n de la fase β con estructura
L21. Estas la´minas poseen transformaciones martens´ıticas con rangos de temperatura
de transformacio´n muy amplios, saltos de resistencia ele´ctrica muy pequen˜os y tempera-
turas caracter´ısticas dif´ıciles de definir. Esto indica que la transformacio´n martens´ıtica
es incompleta, dando cuenta de una reducida fraccio´n transformada. Si el sustrato es
calentado a temperaturas entre 533 K y 623 K durante el crecimiento se obtienen la´mi-
nas delgadas con taman˜os de grano de hasta 160 nm de fase β con estructura L21, por
lo que no se requieren recocidos posteriores. Estas la´minas poseen temperaturas ca-
racter´ısticas definidas, junto a saltos de resistencia ele´ctrica apreciables. La reduccio´n
en el rango de temperaturas de transformacio´n y de la histe´resis se debe a efectos de
taman˜o de grano. Granos de taman˜os muy pequen˜os estabilizan la fase austen´ıtica al
tiempo que incrementan la barrera energe´tica para nuclear y crecer la fase martens´ıtica
[3]. Visto que el incremento de TS involucra taman˜os de granos mayores y mejoras en
la transformacio´n martens´ıtica, se evaluo´ la posibilidad de crecer a TS mayores. Esto
favorece la difusio´n de forma tal que incluso el empleo de la´minas de sacrificio resulta
infructuoso. Los a´tomos constituyentes del sustrato, la´mina de sacrificio y de la la´mina
de Cu-Al-Ni interdifunden, afectando la composicio´n e imposibilitando la obtencio´n de
la´minas delgadas libres del sustrato. Una posible alternativa es emplear grafito pirol´ıti-
co altamente orientado (Highly Oriented Pyrolytic Graphite, HOPG) cuya naturaleza
laminar permite crecer la´minas delgadas a TS elevadas y removerlas del resto del sus-
trato fa´cilmente. Experiencias previas en la´minas delgadas de Cu-Zn-Al mostraron que
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empleando TS = 823 K se obtienen taman˜os de grano microme´tricos [61].
Microestructuras en donde el taman˜o de grano (d) es similar o incluso mayor que
las dimensiones (D) de la aleacio´n (d ≥ D), tal como el espesor de una la´mina delgada
o el dia´metro de un alambre o pilar, han atra´ıdo considerable intere´s en los u´ltimos
an˜os [20, 21, 77]. Generalmente el efecto del taman˜o de grano en la transformacio´n
martens´ıtica ha sido estudiado en muestras en las que D es considerablemente mayor
a d (d/D << 1) [4]. Cuando la relacio´n d/D ∼ 1, la densidad de bordes de grano
es baja y las triples junturas esta´n pra´cticamente ausentes, por lo que las tensiones
surgidas en las interfases austenita - martensita poseen pocos lugares para acomodarse,
experimentando relajacio´n superficial [21]. Una representacio´n picto´rica de una la´mina
con microestructura del tipo d/D ∼ 1 se muestra en la Figura 5.1 [47]. Se observa
claramente que uno o dos granos son suficientes para abarcar por completo el espesor
de la la´mina. Tanto la densidad de bordes de grano como de triple junturas es reducida,
en comparacio´n con un material del tipo d/D << 1.
D
d
Figura 5.1: Representacio´n esquema´tica del perfil de la´minas delgadas en las que d es com-
parable a D [47].
Alambres y chapas de Cu-Al-Mn con d/D > 4 presentan deformaciones comple-
tamente reversibles de hasta 10 % en ciclos pseudoela´sticos [47, 103]. En particular,
cuando el taman˜o de grano supera el dia´metro de los microalambres se llega a un esta-
do oligocristalino, tambie´n llamado tipo bambu´, en donde el comportamiento meca´nico
del material es pro´ximo al de un monocristal [21, 46]. Ensayos de compresio´n de mi-
cropilares monocristalinos de Cu-Al-Ni presentan deformaciones reversibles de 7 % por
ma´s 1000 ciclos de compresio´n [32] y se observa que la tensio´n cr´ıtica para el comien-
zo del ciclo pseudoela´stico aumenta al disminuir el taman˜o de los pilares [44]. Tanto
disminuir la fragilidad del material como aumentar el nu´mero de ciclos de operacio´n
de actuacio´n al maximizar la relacio´n d/D mientras se lleva a cabo un control de la
textura es relevante en el disen˜o de dispositivos MEMS, lo cual permitir´ıa desarrollar
dispositivos de mayor confiabilidad y mayor vida u´til [81].
En este Cap´ıtulo se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de 6 µm de espesor
a partir del blanco A1 sobre sustratos HOPG (0001) de 1 cm x 1 cm a TS = 873 K.
5.2 Microestructura y transformacio´n martens´ıtica 85
Terminado el proceso de crecimiento se dejan enfriar en vac´ıo. El crecimiento de la´minas
delgadas a TS mayores a 723 K favorece la difusio´n lo que produce la descomposicio´n
de la fase β en las fases de equilibrio α y γ2 [2, 18]. En consecuencia, se requiere de
recocidos a 1123 K para redisolver estas fases, seguidos de temple para retener la fase
β a temperatura ambiente [18]. Dado esto, luego del crecimiento se encapsulo´ la la´mina
delgada en cuarzo bajo atmo´sfera de Ar y se la recocio´ a 1123 K durante 30 minutos
seguida de temple en agua con hielo. Luego, se corto´ la la´mina delgada en porciones de
1 mm x 5 mm. Se seleccionaron cuatro de estas porciones, las que se las nombro´ La´mina
A, La´mina B, La´mina C y La´mina D. Estos procedimientos se realizaron con el objetivo
de analizar la microestructura y la transformacio´n martens´ıtica de la´minas delgadas
obtenidas a TS altas. Se compararo´ con el comportamiento de la´minas delgadas de
taman˜os de grano ∼ 30 nm y ∼ 100 - 160 nm, determinando el efecto de los bordes
de grano. Dado que el proceso de recocido y temple produce o´xidos en la superficie
de las la´minas, se estudio´ la composicio´n de e´stos mediante XPS. El efecto del o´xido
en la transformacio´n martens´ıtica se determino´ a partir de mediciones de resistencia
ele´ctrica en funcio´n de la temperatura al comparar la la´mina con y sin o´xidos, los
cuales se removieron mediante un can˜o´n de Ar+. Por otro lado, se analizo´ el efecto
de tratamientos te´rmicos a 473 K sobre la transformacio´n martens´ıtica, efectos que
pueden estar asociados a modificaciones en el ordenamiento a segundos vecinos [94].
5.2. Microestructura y transformacio´n martens´ıti-
ca
Las la´minas delgadas fueron crecidas durante 2 horas. La Figura 5.2 muestra una
imagen del perfil de la La´mina A. La la´mina delgada posee ∼ 6 µm de espesor, lo que
resulta en una velocidad de crecimiento de 50 nm/min. La superficie superior, es decir,
la superficie de la la´mina de cara al blanco, presenta un aspecto muy rugoso. A lo largo
del perfil, no se logran determinar bordes de grano.
Mediante ima´genes de topograf´ıa obtenidas por medio de microscop´ıa AFM se mi-
dio´ la rugosidad de las la´minas delgadas obtenidas. La Figura 5.3.a corresponde a la
superficie inferior, es decir, la superficie que queda en contacto con el sustrato, mientras
que la Figura 5.3.b corresponde a la superficie superior. Se observa que la cara inferior
presenta una superficie lisa. La escasa rugosidad de esta superficie es heredada de la
superficie lisa del sustrato. Sin embargo, la cara superior presenta una alta rugosidad
con zonas que sobresalen en varias centenas de nano´metros. La Figura 5.4 muestra los
histogramas de altura de pico obtenidos a partir de las ima´genes de la Figura 5.3.
El valor Rq de la superficie superior es de 265 nm, el cual es considerablemente mayor
al de la superficie inferior. Altas rugosidades afectan la transformacio´n martens´ıtica en
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Figura 5.2: Imagen SEM del perfil de la La´mina A.
Figura 5.3: Ima´genes AFM (topograf´ıa) de la La´mina A. a) Superficie inferior. b) Superficie
superior.
muestras de dimensio´n D < 100 µm. Ueland y Schuh mostraron que alambres de Cu-
Zn-Al de 65 µm de dia´metro presentan menor histe´resis y mayor elongacio´n en ensayos
pseudoela´sticos cuando e´stos poseen menor rugosidad [58]. Esto se debe a que una alta
rugosidad presenta un mayor nu´mero de obsta´culos para el movimiento de la interfase
austenita-martensita [58].
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Figura 5.4: Histogramas de altura de pico, ajustados por medio de funciones gaussianas de
la La´mina A. a) Superficie inferior. b) Superficie superior.
En base al trabajo de Domenichini y colaboradores, se esperan granos de taman˜os
microme´tricos [61]. Para determinar que efectivamente se obtuvieron taman˜os de grano
microme´tricos, se estudiaron estas la´minas por medio de microscop´ıa TEM. La Figura
5.5.a muestra una imagen TEM en condicio´n de campo claro de la La´mina A vista de
frente, mostrando un grano de ∼ 3 µm, el cual posee una escala similar al espesor de
las la´minas delgadas.
Figura 5.5: a) Imagen TEM en condicio´n de campo claro de la La´mina A. b) Histograma de
taman˜o de granos de la La´mina A.
Los histogramas fueron construidos a partir de la medicio´n de ma´s de 60 granos
obtenidos desde mu´ltiples ima´genes TEM en condicio´n en campo claro y campo oscuro.
A partir del ajuste, por medio de una funcio´n log-normal, se determino´ la mediana de
taman˜o de grano d˜ ∼ 3700 nm (3,7 µm). El taman˜o de grano obtenido es dos o´rdenes de
magnitud mayor al que exhiben la´minas delgadas crecidas sin calentamiento intencional
del sustrato y aproximadamente un orden de magnitud mayor que las crecidas a TS
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intermedias. Sabiendo que d = 3,7 µm y que D = 6 µm, se obtiene que la relacio´n d/D
= 0,6, lo que implica que uno o dos granos son suficientes para abarcar todo el espesor
de las la´minas delgadas, disminuyendo la densidad volume´trica de bordes de grano y
el nu´mero de triple junturas.
El ana´lisis de las fases presentes en la´minas delgadas crecidas sobre HOPG (0001)
se realizo´ por medio de difraccio´n de rayos X. La Figura 5.6 muestra los patrones XRD
a temperatura ambiente de las La´minas A y B. La´mina A presenta un u´nico pico a
∼ 43,8◦, el cual corresponde a la reflexio´n (220) de la fase austen´ıtica L21, indicando
que la la´mina delgada crece con la direccio´n [220]L21 paralela a la direccio´n [0001]HOPG,
indicando una fuerte orientacio´n cristalina preferencial. El reducido ancho del pico esta´
en concordancia con el taman˜o microme´trico de los granos: la fo´rmula de Scherrer
establece que el taman˜o de cristalitas es inversamente proporcional al ancho de pico
[74]. La La´mina B, en cambio, posee mu´ltiples picos, asociados a la fase martens´ıtica
18R, la cual es la fase martens´ıtica esperada dada la composicio´n nominal del blanco
(Ver Figura 2.3). Estas mediciones muestran que la La´mina A se encuentra en estado
austen´ıtico, mientras que la La´mina B esta´ en estado martens´ıtico. Pequen˜as variaciones
en la composicio´n, las cuales surgen por leves diferencias en la posicio´n en el plano X-Y
respecto del plasma, dan lugar a grandes cambios en la MS [30, 60].
Figura 5.6: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) La´mina A, indexado segu´n fase β
con estructura L21. b) La´mina B, indexado segu´n fase martens´ıtica 18R.
Dada la presencia de fase martens´ıtica 18R en la La´mina B, se estudio´ por medio
de microscop´ıa TEM la microestructura. Se determino´ la morfolog´ıa de esta fase y
empleando patrones de difraccio´n de electrones se constato´ que efectivamente la fase
martens´ıtica obtenida es la fase 18R, como se muestra en la Figura 5.7.
La imagen muestra dos placas de fase martens´ıtica, con mu´ltiples fallas de apila-
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Figura 5.7: Imagen TEM en condicio´n de campo claro de la La´mina B. El inserto corresponde
a un patro´n de difraccio´n de electrones en eje de zona [210] de la fase martens´ıtica 18R. El patro´n
fue tomado abarcando la interfaz entre las dos maclas y los sub´ındices se refieren a la Macla 1 y
Macla 2.
mientos, relacionadas por medio de un plano de macla. La macla del centro posee un
espesor de ∼ 190 nm, por lo que cada grano microme´trico puede acomodar mu´ltiples
placas de fase martens´ıtica 18R. El patro´n de difraccio´n muestra que ambas maclas
esta´n constituidas por fase martensita 18R, estando el eje de zona [210] paralelo a la
normal. La fase martensita determinada por TEM esta´ en concordancia con el patro´n
XRD de la Figura 5.6.b. Mediante la observacio´n por medio de microscop´ıa TEM de
cortes transversales de las la´minas, las cuales se preparan empleando un equipo FIB,
se analizo´ la microestructura a lo largo del ancho de estas muestras. Las ima´genes ob-
tenidas pertenecientes a las La´minas A y B se muestran en la Figura 5.8. La La´mina
A presenta un u´nico grano de fase β con estructura L21 que atraviesa la totalidad del
espesor de la la´mina y las diferencias de contraste son producto de variaciones en la
inclinacio´n de la muestra debido a deformaciones locales [71]. Por otro lado, la La´mina
B exhibe unos pocos granos microme´tricos y se observa que dos granos abarcan todo
el espesor. Estos granos esta´n constituidos por mu´ltiples placas de martensita 18R de
≈ 200 nm de grosor. En resumen, estas la´minas de espesor ∼ 6 µm poseen granos de
mediana 3,7 µ (d/D ∼ 0,6). La microestructura es descripta esquema´ticamente en la
Figura 5.1.
Se estudio´ la transformacio´n martens´ıtica de las La´minas A y B a partir de medi-
ciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura, determina´ndose la MS y
la histe´resis. Estas mediciones se muestran en la Figura 5.9.
La La´mina A posee una MS = 178 K, lo que explica el estado austen´ıtico a tempera-
tura ambiente, mientras que la MS de la La´mina B es 348 K, por lo que a temperatura
ambiente se encuentra en estado martens´ıtico. Como ya se menciono´, esto surge por
90 La´minas delgadas crecidas a altas temperaturas
a) b)
(n) (n)
Figura 5.8: Ima´genes TEM en condicio´n de campo claro de perfil de a) La´mina A. b) La´mina
B. (n) marca la direccio´n de crecimiento.
Figura 5.9: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura a) La´mina A. b)
La´mina B.
ligeras variaciones en la posicio´n del sustrato respecto del blanco en el plano X-Y [60].
Cambios en 1 wt % en Al en la composicio´n pueden producir variaciones de hasta
∼ 170 K en la MS [30]. La histe´resis de ambas la´minas es ∼ 30 K, estando en el rango
27 - 30 K, es decir, el ancho de histe´resis es el esperado para muestras policristalinas y
masivas de Cu-Al-Ni de taman˜o de grano de entre 3 y 10 µm [13]. Comparando con las
la´minas crecidas sin calentamiento intencional del sustrato y a TS intermedias, estas
la´minas poseen menor rango de temperaturas de transformacio´n y un mayor salto de
resistencia, lo cual es indicativo de que una mayor fraccio´n del volumen de la la´mina
delgada es capaz de transformar martens´ıticamente [2]. Adema´s, la histe´resis es 20 K
menor que la encontrada en la´minas crecidas a TS mayores a 563 K, sin embargo, es
mayor que la histe´resis que exhiben aleaciones monocristalinas de Cu-Al-Ni, la cual es
de ∼ 10 K [13].
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El sobreenfriamiento (∆Tmm) alrededor de T0 requerido para inducir te´rmicamente
la transformacio´n martens´ıtica puede calcularse como ∆h/2, y empleando la Ecuacio´n
1.12, se calcula la barrera energe´tica asociada a la transformacio´n (Emm), tomando
∆SL21→18R = 2 x 105 J K−1 m−3 [52]. Para muestras masivas de aleaciones de base Cu
con taman˜o de grano microme´trico, ∆h/2 tiende a ≈ 5 K [13], por lo que la barrera
energe´tica Emm−masivas ≈ 1 x 106 J m−3. Para la´minas de d˜ = 3,7 µm con ∆h/2 ≈
15 K, Emm−lamina ≈ 3 x 106 J m−3. Esta barrera energe´tica es ligeramente mayor a la
calculada en muestras masivas, pero mucho menor a la correspondiente a muestras con
taman˜o nanome´trico (≈ 1,6 x 107 J m−3).
La Roca y colaboradores analizaron la evolucio´n de la histe´resis en muestras poli-
cristalinas de aleaciones de base Cu de taman˜os de grano entre 3 y 100 µm [13]. Para
d > 3 µm ∆h es inversamente proporcional a d. Esta relacio´n se debe al incremento
proporcional de los efectos disipativos al disminuir el taman˜o de grano. La interac-
cio´n de interfases austenita - martensita con los bordes de grano produce una regio´n
rica en dislocaciones a ambos lados de los bordes de grano de grosor de ∼ 300 nm.
Similar situacio´n se encontro´ en la La´mina A luego de ser ciclada te´rmicamente entre
temperatura de nitro´geno l´ıquido y temperatura ambiente. La Figura 5.10 muestra una
imagen TEM en condicio´n de campo claro de la La´mina A, en cercan´ıas de un borde de
grano. Se observa una zona de alta densidad de dislocaciones de ∼ 350 nm de ancho, en
concordancia con el mecanismo propuesto en [13]. Sin embargo, en la´minas delgadas,
una fraccio´n de la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica se debe a
efectos de superficie en lugar de efectos de bordes de grano. Considerando los granos
columnares como cilindros de radio = 2 µm y de altura = 6 µm, se encuentra que
la superficie considerada como borde de grano disminuye al 76 % cuanto e´stos logran
atravesar de lado a lado la la´mina delgada. El 24 % restante pertenece a las tapas del
cilindro, las cuales constituyen parte de la superficie de la la´mina.
Figura 5.10: Imagen TEM en condicio´n de campo claro de La´mina A luego de varios ciclados
te´rmicos.
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5.3. Ana´lisis de los o´xidos superficiales
El recocido a temperaturas superiores a 1123 K y temple en agua con hielo, produce
la oxidacio´n de las superficies de las la´minas. La Figura 5.11.a muestra una imagen
TEM en condicio´n de campo claro del perfil de la La´mina B, en la cual se observa una
capa de ∼ 10 nm de espesor de o´xido superficial. En la Figura 5.11.b se muestra el
espectro EDS de esta capa superficial, la cual esta constituida pra´cticamente por Al y
O. Esto indica que esta capa esta´ formada por o´xidos de Al, probablemente Al2O3. La
presencia de Pt se debe a que constituye la capa empleada para proteger la la´mina del
efecto destructivo del haz de iones de Ga en el proceso de corte y afinado por FIB.
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Figura 5.11: a) Imagen TEM en condicio´n de campo claro del perfil de La´mina B. Los
recuadros marcan los sitios donde se realizo´ EDS. b) Espectros EDS de la superficie superior y
de la la´mina delgada.
Se analizo´ la composicio´n qu´ımica superficial mediante espectros XPS a diferentes
profundidades de la La´mina B. Se removio´ material empleando iones de Ar+ acelerados
a 3 keV. La Figura 5.12 muestra la secuencia para diferentes profundidades de espectros
XPS correspondientes a para la superficie superior (a) e inferior (b). Si no se remueve
material (no se muestra en la Figura 5.12) los espectros muestran componentes rela-
cionados a Cu2p, Ni2p, O1s, N1s, Ag3d (Ag es un residuo de los contactos ele´ctricos),
C1s, Al2s (superpuesto con Cu3s) y Al2p (superpuesto con Cu3p). Despue´s de limpiar
la superficie (≈ 2-3 nm en profundidad), los espectros de ambos lados muestran picos
correspondientes a Cu2p, O1s, C1s, Al2s y Al2p. Los componentes de Al pueden atri-
buirse principalmente a Al2O3 [104]. Los espectros a ≈ 15 nm de profundidad muestran
un incremento de las componentes asociadas a Cu2p y Ni2p, y una reduccio´n de las
componentes asociadas a C1s y O1s, de acuerdo con lo observado por medio de EDS
(Figura 5.11). Finalmente, a profundidades de ≈ 36 nm y 45 nm para las superficies
superior e inferior, respectivamente, los componentes asociados a O1s y N1s persisten,
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lo que indica la presencia de impurezas relacionadas con o´xidos y nitruros en el seno de
la la´mina. E´stas pueden haberse originado durante el proceso de pulverizacio´n cato´dica,
debido a presencia de impurezas en la ca´mara de vac´ıo.
Figura 5.12: Espectros XPS de la La´mina B, tomados a diferentes profundidades, de las
superficies a) superior y b) inferior. Las superficies fueron erosionadas por medio de Ar+ (3 keV).
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Por otro lado, la Figura 5.13 muestra los espectros XPS entre -126 y -116 eV, en
donde los picos Al2s y Cu3p fueron ajustados mediante funciones de Voigt sumadas
a un fondo del tipo Shirley. Las superficies (profundidad de 3 nm) muestran un com-
ponente mayoritario relacionado al Al2O3 con una energ´ıa de enlace (BE) = 120,3 eV
y un componente minoritario relacionado con Al meta´lico con BE = 118 eV. El pico
correspondiente a Cu3s se observa a BE = 122,5 eV. Profundidades de ≈ 15 nm y
mayores muestran un incremento de los componentes meta´licos de Al y Cu. A profun-
didades de 36 nm y 45 nm para las superficies superior e inferior, respectivamente, se
observa un corrimiento a menores BE del componente relacionado a Al2s, compatible
con la presencia de AlN, cuyo BE ≈ 119,4 eV.
Figura 5.13: Espectros XPS de la La´mina B de los picos Al2s y Cu3s, de las superficies a)
superior e b) inferior. Las superficies fueron erosionadas por medio de Ar+ (3 keV).
Se comparo´ la transformacio´n martens´ıtica antes y despue´s del proceso de erosio´n
por medio de Ar+, empleando mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la
temperatura. La Figura 5.14 muestra los resultados.
No se observan diferencias entre ambas mediciones, indicando que los o´xidos su-
perficiales no presentan una contribucio´n apreciable a la transformacio´n martens´ıtica
en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de pocos µm de espesor. Considerando que el a´rea
superficial espec´ıfica (Asf ) para la´minas delgadas libres del sustrato puede aproximarse
como 2/D, donde D es el espesor y tomando ∆γsf = 1 J m
−2 [102], se calculo´ ∆γsfAsf ,
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Figura 5.14: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura de la la´mina B
antes y despue´s de remover los o´xidos superficiales mediante erosio´n con Ar+.
el cual es de 4 x 105 J m−3. Este valor es un orden de magnitud menor que la barre-
ra energe´tica total (3 x 106 J m−3). La contribucio´n superficial al sobreenfriamiento
requerido para sobrepasar la barrera energe´tica es de ≈ 2 K.
5.4. Recocidos a bajas temperaturas
La estructura cristalina de las fases austen´ıtica y martens´ıtica en Cu-Al-Ni puede
modificarse por medio de tratamientos te´rmicos, ya sea variando la velocidad de enfria-
miento (al templar) o mediante recocidos a diferentes temperaturas [22, 95, 105]. En
particular, se introduce desorden en las aleaciones al recocer a temperaturas mayores a
1073 K y templar. Por medio de recocidos a temperaturas inferiores a 473 K se promue-
ve el proceso de ordenamiento ato´mico sin involucrar la precipitacio´n de fases estables.
El orden afecta fuertemente la transformacio´n martens´ıtica, por lo que el control del
orden en aleaciones que han sido sometidas a procedimientos de recocido y temple es
crucial para garantizar el comportamiento adecuado de las la´minas delgadas [105].
Se sometio´ a las la´minas delgadas crecidas sobre HOPG (0001) a recocidos a
473 K en aire por tiempos de hasta 2700 minutos. Es importante recalcar que re-
cocidos a 473 K no involucran la precipitacio´n fases estables tales como fase α y γ2, tal
como se observo´ en el Cap´ıtulo 3 [22, 48]. A partir de mediciones de resistencia ele´ctrica
en funcio´n de la temperatura, se identificaron dos tipos diferentes de comportamiento
frente a recocidos a bajas temperaturas. El primer tipo de comportamiento identificado
se muestra en la Figura 5.15.
La La´mina C virgen presenta MS ∼ 249 K junto a una histe´resis de ∼ 27 K. La
histe´resis se ubica en el rango observado para las la´minas A y B (27 - 30 K). Recocer a
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Figura 5.15: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para la La´mina
C recocida a 473 K por 1460, 2400 y 2700 minutos. El inserto muestra la dependencia de T0 con
el tiempo de recocido.
473 K durante 1460 min produce que la MS aumente hasta ∼ 295 K mantenie´ndose la
histe´resis en 27 K. Se observa tambie´n, una disminucio´n en los rangos de temperatura
de transformacio´n y retransformacio´n. Recocidos por 2400 y 2700 min incrementan
levemente la MS a 298 K y 302 K, respectivamente, sin producir un aumento en la
histe´resis. El aumento de la temperatura de equilibrio (T0 = (MS + AF )/2) puede
asociarse a un incremento en el orden L21 producido por los recocidos [105]. El segundo
tipo de comportamiento se ilustra en la Figura 5.16. La La´mina A, frente a recocidos a
473 K incrementa tanto su MS como su histe´resis. La MS aumenta desde 178 K hasta
∼ 216 K, mientras que la histe´resis aumenta desde 28 K hasta 45 K frente a recocidos de
1950 min. La Figura 5.16.b resume la evolucio´n de la MS, T0 y la histe´resis en funcio´n
del tiempo de recocido. Tanto la MS como T0 aumentan ra´pidamente a tiempos cortos
de recocido, para luego ir estabiliza´ndose en torno a 215 K y 235 K, respectivamente.
Esto contrasta con el comportamiento de la histe´resis, la cual aumenta linealmente con
el tiempo de recocido.
La literatura muestra cierta disparidad en los cambios de la microestructura en
aleaciones de Cu-Al-Ni frente a tratamientos te´rmicos. Recocidos entre 423 - 450 K
en monocristales involucran aumentos en la MS de hasta 60 K, los cuales son atribui-
dos al efecto conjunto de efectos de ordenamiento a segundos vecinos y precipitacio´n
de γ2, en forma de precipitados de 30 - 90 nm de dia´metro [96, 106]. Por otro lado,
Pe´rez-Landaza´bal y colaboradores detectaron fase γ2 so´lo en recocidos a temperaturas
superiores a 573 K, encontrando que tanto la MS como la histe´resis aumentan con
la temperatura de los tratamientos te´rmicos [18]. Estos comportamientos se deben al
crecimiento de precipitados de fase γ2 que pueden haberse formado durante el proce-
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Figura 5.16: a) Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para la La´mina
A: virgen, recocida a 473 K por 420 y 1950 minutos. b) Dependencia de MS , T0 e histe´resis (∆h)
con el tiempo de recocido.
so de temple. Recocidos a 473 K no involucran la precipitacio´n de nuevas fases pero
permiten el crecimiento de las preexistentes. El incremento de la fraccio´n de fase γ2
produce cambios composicionales en la matriz austen´ıtica, disminuyendo la concen-
tracio´n de Al en la matriz, lo cual involucra aumentos en la MS. La precipitacio´n de
fase γ2 adema´s produce gradientes de composicio´n que aumentan los rangos de tem-
peratura de transformacio´n y retransformacio´n [18, 22]. Por otro lado, los precipitados
impiden el desplazamiento de las interfases austenita-martensita incrementando los
componentes friccionales de la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica,
y por ende, aumentando la histe´resis. Si estas la´minas luego de recocidos a 473 K son
posteriormente recocidas a 1123 K y templadas en agua con hielo, los valores iniciales
de MS e histe´resis son recuperados, como se muestra en la Figura 5.17. La La´mina D
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inicialmente posee MS ∼ 213 K e histe´resis ∼ 29 K. Al recocer a 473 K por 1000 min
tanto la MS como la histe´resis aumentan a 265 K y 35 K, respectivamente. Este com-
portamiento es el esperado para la´minas delgadas que presentan precipitados de fase
γ2 previos al recocido. Luego de recocer a 1123 K por 30 min y templar en agua con
hielo, se recuperan los valores iniciales de MS e histe´resis. Esto indica que los procesos
activados por medio de recocidos a 473 K, ya sea precipitacio´n de fase γ2 y cambios en
el orden de la fase austenita, pueden ser revertidos.
Figura 5.17: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para la La´mina
D: virgen (sin tratamiento te´rmico), recocida a 473 K por 1000 min y por u´ltimo, recocida a 1123
K y templada en agua con hielo (posterior al recocido a 473 K).
Por medio de microscop´ıa TEM se observaron las muestras La´mina A y La´mina
C, buscando determinar la presencia de fase γ2. No se hallaron tales precipitados,
indicando que probablemente sean pocos y de reducidas dimensiones.
Se verifico´ la presencia o ausencia de fase γ2 por medio de XRD, la Figura 5.18
muestra los patrones XRD de la La´mina C y La´mina A. Se observa que la La´mina C
esta´ constituida ı´ntegramente por fase austenita L21, sin rastro de fase γ2, sin embargo,
la La´mina A muestra un pequen˜o hombro a ∼ 44,2◦ que puede asociarse a fase γ2. Esto
es consistente con la hipo´tesis planteada a partir de mediciones de resistencia ele´ctrica
en funcio´n de la temperatura, en donde el aumento de MS y de la histe´resis con recocidos
a bajas temperaturas se lo asocio´ a la preexistencia de precipitados γ2.
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Figura 5.18: Patrones XRD entre 42◦ y 46◦ a temperatura ambiente de a) La´mina C, b)
La´mina A.
5.5. Resumen
Se crecieron la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de 6 µm de espesor sobre HOPG (0001).
Estas la´minas presentan taman˜o de grano microme´trico, en donde uno o dos granos
son suficientes para abarcar todo el espesor. Si bien los valores de MS var´ıan frente a
ligeros cambios de la posicio´n del sustrato respecto del blanco, la histe´resis se mantiene
en el rango 27 - 30 K, valor que concuerda con el correspondiente a muestras masivas
policristalinas de taman˜o de grano microme´trico. Las variaciones en la MS son tales
que producen la´minas en fase austen´ıtica y en fase martens´ıtica. En el caso de las
segundas, la fase martens´ıtica es la 18R, la cual se manifiesta con maclas de ∼ 190 nm
de ancho que atraviesan los granos de lado a lado. Comparando con muestras de taman˜o
100 La´minas delgadas crecidas a altas temperaturas
de grano nanome´trico, estas la´minas presentan histe´resis y rangos de temperatura de
transformacio´n ma´s estrechas y mayores saltos en la resistencia ele´ctrica.
Dado que estas la´minas son recocidas y templadas en agua con hielo, se forma una
capa de o´xido superficial de ∼ 10 nm de espesor, constituida por Al2O3. Comparando la
transformacio´n martens´ıtica antes y luego de removerse los o´xidos por medio de erosio´n
con Ar+, se determino´ que la pasivacio´n superficial no presenta un efecto apreciable en
la transformacio´n martens´ıtica en estas la´minas.
Empleando recocidos a 473 K, se observo´ que la transformacio´n martens´ıtica evo-
luciona de dos maneras diferentes: aumento de la MS sin cambios en la histe´resis y
aumentos de tanto la MS como de la histe´resis. En ambos casos, los cambios en la
MS son producto de cambios en el orden en la fase austen´ıtica. En el segundo caso en
particular, se estima que adema´s se formaron precipitados de fase γ2 en el proceso de
recocido y temple.
Cap´ıtulo 6
Estrategias para la manipulacio´n de
la memoria de forma
6.1. Introduccio´n
En cap´ıtulos anteriores se identificaron tres me´todos para obtener la´minas delgadas
de Cu-Al-Ni libres del sustrato que presentan transformacio´n martens´ıtica: crecimiento
sin calentamiento del sustrato y posterior recocido a temperaturas entre 563 y 623 K,
crecimiento a TS intermedias de sustrato y crecimiento a TS altas seguido de recocido
a 1123 K y temple. Cada estrategia posee influencia directa en la microestructura y
e´sta, a su vez, en la transformacio´n martens´ıtica. Se observo´ que la´minas delgadas
soportadas de espesores mayores a 2 µm no presentan transformacio´n martens´ıtica
diferente a aquellas libres del sustrato. Para que la´minas delgadas de aleaciones con
memoria de forma posean aplicaciones en dispositivos microme´tricos se requiere que
e´stas se encuentren libres del sustrato o parcialmente soportadas y que presenten efecto
doble memoria de forma.
La capacidad de las aleaciones con memoria de forma de realizar una elevada canti-
dad de trabajo por unidad de volumen (∼ 107 J/m3), les brinda la posibilidad de cons-
tituir diversos dispositivos electromeca´nicos de escala microme´trica (MEMS) [1, 33].
Dispositivos microme´tricos, de elevada relacio´n superficie/volumen y escasa masa pue-
den transferir el calor generado durante la transformacio´n martens´ıtica ra´pidamente,
lo que permite frecuencias de operacio´n de ∼ 100 Hz [34]. Un interesante ejemplo de
estos dispositivos se observa en la Figura 6.1, en la cual se muestra una micropinza
capturando una esfera de pol´ımero. La misma esta´ constituida por una la´mina delgada
de Ni-Ti sobre la que se crece una pel´ıcula de carbono amorfo que exhibe ciertas pro-
piedades del carbono diamante (DLC, diamond-like carbon). La pinza puede alternar
entre las configuraciones abiertas y cerradas gracias al esfuerzo tensil del Ni-Ti y al
esfuerzo compresivo del DLC [31].
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Figura 6.1: Imagen SEM de una micropinza de un bimorfo Ni-Ti/DLC capturando una bola
de pol´ımero [31].
Una de las posibles aplicaciones de estas aleaciones en MEMS es utilizando el efecto
doble memoria de forma. En este caso su funcionalidad esta´ dada en poder alternar en-
tre dos formas o posiciones de forma repetitiva y controlada [107–109]. Esta condicio´n
usualmente se logra mediante entrenamientos termomeca´nicos, deformando repetitiva-
mente el material, de modo de introducir arreglos de dislocaciones que favorecen la
nucleacio´n y crecimiento de so´lo algunas variantes de la fase martensita [2, 66]. Es-
tos entrenamientos son dif´ıciles de implementar a escalas microme´tricas, por lo que
se requiere de evaluar otras alternativas. Entre las posibles opciones se encuentran la
litograf´ıa [110–112], te´cnicas la´ser [113] y irradiacio´n con iones [107, 108].
A los fines de obtener la´minas delgadas de Cu-Al-Ni que posean efecto doble me-
moria de forma se evaluaron dos opciones: modificacio´n de la superficie generando
patrones geome´tricos mediante litograf´ıa y comido io´nico, e implantacio´n con iones de
elementos tales como O y Al. En el caso de la litograf´ıa y ataque io´nico se busco´ crear
un patro´n de surcos de ∼ 1 µm de profundidad, con el objetivo de generar una dife-
rencia de tensiones entre la superficie modificada y la sin modificar tal que genere un
movimiento fuera del plano de la la´mina delgada. Un efecto similar se busca producir
mediante la implantacio´n de iones de O y Al acelerados a diferentes energ´ıas, y por
ende, penetrando a diferentes profundidades dentro de la la´mina delgada. La intencio´n
es producir un gradiente de defectos puntuales, planares, precipitacio´n de fase γ2 o
cambios en el ordenamiento a primeros o segundos vecinos, buscando alterar la trans-
formacio´n martens´ıtica de forma tal que algunas variantes se formen en detrimento de
otras [114–116]. Una estrategia similar adoptaron Gotthardt y colaboradores, en donde
implantaron la´minas delgadas de Ni-Ti con Ni2+ acelerados a 5 MeV. La superficie irra-
diada se amorfiza, con lo cual deja de transformar martens´ıticamente, constituyendo
una capa muerta. Esta capa acumula energ´ıa ela´stica durante los cambios de forma y
permite “resetear” la martensita en el subsecuente enfriamiento [107, 108, 117].
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Este cap´ıtulo esta´ dividido en dos partes: la primera seccio´n trata sobre la modifi-
cacio´n de la superficie de las la´minas por medio de litograf´ıa y ataque io´nico mientras
que la segunda versa sobre la implantacio´n de iones de O y Al. Se busco´ modificar la
memoria de forma de la´minas delgadas crecidas a temperaturas intermedias sobre Si
(001) y a altas temperaturas de sustrato sobre HOPG (0001):
Sobre Si (001): A partir del blanco A2 a TS = 533 K a una potencia de 50 W
y 10 mTorr de Ar durante 90 min (espesor ∼ 3,5 µm), empleando la´mina de
sacrificio de Fe de espesor ∼ 90 nm crecida a TS = 673 K que luego es removida
por disolucio´n ano´dica en H3BO3 0,05 M. Estas la´minas poseen taman˜o de grano
∼ 70 - 140 nm.
Sobre HOPG (0001): A partir del blanco A3 a TS = 873 K a una potencia de
50 W y 10 mTorr de Ar durante 120 min (espesor ∼ 6 µm). Recocido a 1123 K
en ca´psula de cuarzo bajo atmo´sfera de Ar durante 30 min y temple en agua con
hielo. Estas la´minas poseen taman˜o de grano de unos pocos nano´metros.
En la primera seccio´n, llamada “Litograf´ıa y ataque io´nico”, se analiza el efecto de
surcos de 10 µm de ancho separados 10 µm entre ellos y de profundidad ∼ 1 µm, sobre
la memoria de forma de la´minas delgadas crecidas sobre Si (001). El patro´n de surcos
se aplica a la la´mina por medio de litograf´ıa o´ptica y luego el ataque io´nico por plasma
de Ar remueve el material sin proteger por la resina hasta la profundidad objetivo.
La segunda seccio´n, denominada “Implantacio´n”, describe la implantacio´n de iones
de O y de Al. Sobre la´minas delgadas crecidas sobre Si (001) se implantaron iones de O,
a energ´ıas de aceleracio´n 1, 3 y 5 MeV, variando so´lo la fluencia, es decir, cada la´mina
fue modificada por medio de iones acelerados a las tres energ´ıas. La implantacio´n de
iones de Al acelerados a 0,5, 1 y 2 MeV a fluencias crecientes se realizo´ sobre la´minas
crecidas sobre Si (001) y HOPG (0001).
La memoria de forma es registrada por medio de toma de ima´genes y v´ıdeo, y la
transformacio´n martens´ıtica es evaluada por medio de resistencia ele´ctrica en funcio´n de
la temperatura. Los efectos de los diferentes procesos en la microestructura es analizada
por medio de XRD y microscop´ıa TEM.
6.2. Litograf´ıa y ataque io´nico
Como se menciono´ anteriormente, la modificacio´n superficial por medio de litograf´ıa
o´ptica y posterior ataque io´nico se realizo´ en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas
sobre Si (001). La litograf´ıa consiste en una serie de surcos paralelos de 10 µm de ancho
separados entre s´ı por 10 µm. En la Seccio´n 4.3 se encontro´ que reducir el espesor de las
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la´minas delgadas hasta los 2 µm no afecta la transformacio´n martens´ıtica, por lo que se
busco´ hacer surcos de profundidad tal que modifique la memoria de forma pero que no
afecte la MS. Dado que el espesor de la la´mina delgada es de ∼ 3,5 µm se podr´ıan hacer
surcos de hasta 1,5 µm de profundidad. Sin embargo, el espesor de la resina disminuye
sistema´ticamente durante el ataque io´nico, llegando incluso a desaparecer. Este efecto
es au´n ma´s acelerado en los bordes de los surcos, por lo que se pueden producir bordes
redondeados en lugar de abruptos. Esto es importante porque limita la duracio´n del
ataque io´nico, imposibilitando obtener surcos de profundidades mayores a 1 µm (en
Cu-Al-Ni). Por tales razones, los surcos tendra´n la profundidad que la resistencia de la
resina permita. La Figura 6.2 muestra una imagen obtenida por microscop´ıa o´ptica de
la resina ya expuesta a la luz UV y revelada (paso previo al ataque io´nico), observa´ndose
el disen˜o con el que se busca grabar a la superficie.
Figura 6.2: Imagen de microscop´ıa o´ptica de la resina expuesta a la luz UV y revelada
mostrando el disen˜o de escalones.
El ataque io´nico se realizo´ durante 30 minutos a una presio´n de 10 mTorr y flujo
de 10 sccm de Ar (standard cubic centimeters per minute, cm3/min) y una potencia
aplicada de 100 W. La profundidad de los surcos se verifico´ por medio de ima´genes
AFM. La Figura 6.3.a muestra un escalo´n entre dos surcos mientras que la Figura
6.3.b representa el perfil de altura extra´ıdo de la imagen. Se observa que los escalones
poseen un ancho un poco menor a 10 µm, cercano a 9 µm, y a partir del perfil de
altura adquirido de la imagen AFM se muestra que estos surcos tienen ∼ 0,9 µm de
profundidad. Adema´s se puede observar que los bordes de los escalones no son abruptos
y presentan una inclinacio´n en distancias t´ıpicas de ∼ 0,5 µm. Adema´s, dado que el
espesor de la la´mina delgada es de 3,5 µm, resulta que la litograf´ıa afecta ∼ 25 % del
total del espesor.
Registrando en v´ıdeo el comportamiento de las la´minas delgadas al acercarlas y
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Figura 6.3: a) Imagen de AFM (topograf´ıa) de los escalones. b) Perfil de altura de a) entre
las marcas azules.
alejarlas de una fuente de LN2 se busco´ determinar el efecto de la litograf´ıa sobre el
efecto de memoria de forma, comparando el movimiento antes y despue´s del mencio-
nado proceso. Las Figuras 6.4.a-c muestran una secuencia de ima´genes de la la´mina
delgada sin litografiar, mientras que las Figuras 6.4.d-f corresponden a la muestra lito-
grafiada. La muestra posee 0,65 cm de largo por 0,2 cm de ancho. La la´mina delgada
antes de ser modificada presenta una leve curvatura al ser expuesta al LN2, que luego,
al ser retirada del fr´ıo retorna a la fase austenita recuperando su estado inicial plano.
Luego del proceso de litograf´ıa, la la´mina delgada presenta ide´ntico movimiento: po-
see la misma curvatura frente al LN2, tanto la direccio´n de la curvatura como en la
magnitud del movimiento. Esto indica que el disen˜o de surcos aplicado a esta la´mina
no posee efectos apreciables en la memoria de forma. En el Cap´ıtulo 4 se encontro´ que
las la´minas delgadas crecidas a TS intermedias presentan una mediana de taman˜o de
grano entre 100 y 160 nm, o´rdenes de magnitud menor al ancho y la profundidad de los
surcos, de escala microme´trica. La litograf´ıa, por lo tanto, afecta a un nu´mero elevado
de granos colindantes a los surcos, pero que por su reducido taman˜o no representan
una fraccio´n apreciable del volumen de la´mina. Se estima que los granos afectados por
el ataque io´nico ven alterada su morfolog´ıa por lo que probablemente la nucleacio´n y
crecimiento de las placas de martensita es afectada. Sin embargo, al representar una
fraccio´n volume´trica muy pequen˜a, esto no se traduce en cambios detectables en la
memoria de forma [6, 49]. Una posible estrategia consiste en modificar la la´mina del-
gada con un patro´n de escalones de anchos y separaciones menores a 100 nm, lo que
se encuentra fuera de nuestro alcance utilizando litograf´ıa o´ptica [118].
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Figura 6.4: Secuencia de ima´genes de la la´mina delgada antes (a, b y c) y despue´s de litografiar
(d, e y f). La la´mina es inicialmente expuesta a LN2 (a y d), luego al alejarla del LN2 se empieza
a calentar y a retransformar (b y e) y finalmente alcanza la temperatura ambiente (c y f). La
muestra posee 0,65 cm de largo por 0,2 cm de ancho.
Dada la imposibilidad de generar cambios en la memoria de forma de estas la´mi-
nas delgadas por medio de litograf´ıa o´ptica y ataque io´nico con los medios y equipos
disponibles se exploraron otras alternativas. Entre ellas, se encuentra la implantacio´n
de iones de O y Al, lo cual constituye la siguiente seccio´n.
6.3. Implantacio´n
Diversas propiedades de los materiales pueden modificarse mediante la irradiacio´n
con part´ıculas y iones aceleradas por medio de aceleradores lineales. En el caso espec´ıfico
de iones, cuando e´stos no logran atravesar la muestra, se produce la implantacio´n de
los mismos. Entre los efectos de la implantacio´n sobre aleaciones se encuentran la
formacio´n de clusters de vacancias e intersticiales, activacio´n de la difusio´n, formacio´n
de dislocaciones, cambios en el orden a largo alcance y cambios en la estabilidad relativa
de las fases, el cual incluye la formacio´n de precipitados [119, 120]. Las temperaturas
caracter´ısticas de la transformacio´n martens´ıtica son altamente sensibles a cambios
composicionales, pero pueden ser tambie´n afectadas por la introduccio´n de defectos y
desorden por las part´ıculas y iones incidentes [115].
Irradiacio´n de protones, neutrones y electrones en fase β del Cu-Zn-Al no produ-
cen cambios en las temperaturas caracter´ısticas [119–121]. Sin embargo, la irradiacio´n
en fase martens´ıtica 18R produce la estabilizacio´n de esta fase, observa´ndose que la
temperatura AF aumenta [119–121]. Observacio´n in-situ de la martensita 9R del Cu-
Zn-Al empleando un microscopio TEM operando a 1 MV, revela que la implantacio´n
involucra transiciones de orden-desorden en el material [114]. Zelaya y colaboradores
observaron que la implantacio´n de Cu-Zn-Al con iones Cu+ a 170 y 300 KeV produce la
6.3 Implantacio´n 107
formacio´n de part´ıculas con empaquetamiento compacto y precipitados γ2, respectiva-
mente [116, 122]. Tambie´n se observo´ disminucio´n en las intensidades de las reflexiones
asociadas a los ordenamientos B2 y L21, evidenciando transiciones de orden-desorden
[116, 123]. Estudios de implantacio´n de iones sobre aleaciones de Cu-Al-Ni son extre-
madamente escasos.
Se implantaron iones de O y Al a diferentes energ´ıas de aceleracio´n y fluencias sobre
la´minas delgadas crecidas sobre Si (001) y HOPG (0001), lo que da lugar a numerosas
muestras. Para evitar confusiones se detalla la nomenclatura empleada para diferenciar
las la´minas delgadas separadas del sustrato:
Implantacio´n con O: O[X]S, donde O es el ion incidente, X la fluencia en part.cm−2
y S hace referencia al sustrato de Si (001). Cada muestra se implanto´ con iones
de O acelerados a 1, 3 y 5 MeV consecutivamente, y para cada energ´ıa la fluencia
fue la dada por el valor de X.
Implantacio´n con Al: Al[X-Y]Z, donde Al es el ion incidente, X es la energ´ıa de
ion (en MeV), Y representa la fluencia (en part.cm−2) y Z da cuenta del sustrato
empleado (S para Si (001) y G para HOPG (0001)). Si Z es acompan˜ada por LS
indica que la incidencia de los iones se dio por la superficie de la la´mina en contac-
to con el sustrato, en cambio AL indica que fue implantada por ambas superficies
de la muestra. La ausencia de una sigla acompan˜ando a Z representa al caso en
que la incidencia de los iones se produjo por la cara expuesta al crecimiento, es
decir, la cara opuesta al sustrato.
A modo de ejemplo, A[2-6.1015]G indica que una la´mina crecida sobre HOPG (0001)
fue implantada con iones de Al acelerados a 2 MeV con una fluencia de
6 x 1015 part.cm−2.
6.3.1. Implantacio´n con iones de O
A los fines de producir un gradiente de defectos o de precipitados se decidio´ im-
plantar con iones de O, con lo que tambie´n se busca formar part´ıculas de Al2O3 en
el seno del material. Esto esta´ motivado por la observacio´n previa por medio de XPS
de la evidencia de formacio´n de o´xidos de aluminio durante el crecimiento de las la´mi-
nas delgadas (Ver Figuras 5.12 y 5.13). Se pretende que estas part´ıculas afecten la
nucleacio´n y crecimiento de la fase martensita, modificando de esta forma la memoria
de forma. Para esto, se implantaron en cada la´mina iones de O acelerados a 1, 3 y
5 MeV, a fluencias entre 5.1011 y 2,5.1015 part.cm−2. Las dosis para la mayor fluencia
empleada (2,5.1015 part.cm−2) es de ∼ 0,082, 0,075 y 0,072 dpa para las energ´ıas 1, 3 y
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5 MeV, respectivamente. La Figura 6.5.a muestra una imagen SEM del perfil de estas
la´minas delgadas, las cuales poseen ∼ 3,5 µm de espesor, en tanto que la Figura 6.5.b
detalla los rangos proyectados de los iones para las energ´ıas 1, 3 y 5 MeV, calculados
por medio del software SRIM/TRIM.
(n)
3,5 μm
a) b)
0,92 μm1,68 μm2,36μmIones
Á
Á
Figura 6.5: a) Imagen SEM del perfil de las la´minas delgadas a implantar con O. (n) marca
la direccio´n de crecimiento. La flecha Iones marca la direccio´n en la que e´stos inciden sobre la
la´mina delgada. Las l´ıneas so´lidas representan el ma´ximo del rango proyectado para cada energ´ıa.
b) Rangos proyectados para iones de O acelerados a 1, 3 y 5 MeV.
Estas energ´ıas fueron elegidas de forma de afectar mayoritariamente el seno de las
la´minas delgadas, concretamente a profundidades entre 0,5 y 2,75 µm. Cada la´mina
es implantada con iones de O, a las fluencias 5 x 1011, 5 x 1012, 5 x 1013, 2,5 x 1014,
5 x 1014 y 2 x 1015 part.cm−2. Se realizaron mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n
de la temperatura para evaluar el efecto de la implantacio´n sobre la transformacio´n
martens´ıtica. La Figura 6.6 muestra estas mediciones divididas en dos paneles para una
mejor claridad. La Tabla 6.1 resume los valores de MS e histe´resis para cada fluencia.
6.3 Implantacio´n 109
Figura 6.6: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´minas
delgadas implantadas con O para las dosis a) entre 5 x 1011 y 5 x 1013 part.cm−2 y b) entre
2,5 x 1014 y 2 x 1015 part.cm−2. A los fines comparativos se incluyo´ la la´mina delgada virgen. Se
normalizaron las mediciones empleando resistencias ele´ctricas tomadas a diferentes temperaturas
a los fines de favorecer la comparacio´n.
La´mina delgada MS (K) Histe´resis (K)
Virgen 160 46
O[5.1011]S 162 48
O[5.1012]S 160 44
O[5.1013]S 159 48
O[2,5.1014]S 153 44
O[5.1014]S 153 51
O[2.1015]S 153 51
Tabla 6.1: MS e histe´resis de las la´minas delgadas implantadas con O.
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Se observa que la transformacio´n martens´ıtica de la´minas implantadas a fluencias
menores a 5 x 1013 part.cm−2 no presentan diferencias significativas con la la´mina del-
gada virgen, siendo los valores de MS e histe´resis muy similares. Sin embargo, al ir
aumentando la fluencia desde 2,5 x 1014 part.cm−2 se encuentra que la MS disminuye
∼ 10 K al tiempo que el salto de resistividad se reduce y el rango de temperaturas de la
transformacio´n aumenta. La reduccio´n del salto de resistividad puede asociarse a una
menor fraccio´n transformada, es decir, que una menor proporcio´n de la la´mina delgada
es capaz de transformar martens´ıticamente [66]. Las mediciones obtenidas para fluen-
cias altas son similares a las observadas en la´minas delgadas crecidas sin calentamiento
intencional del sustrato y recocidas a temperaturas entre 563 y 623 K (Cap´ıtulo 3).
En estas u´ltimas la transformacio´n martens´ıtica se encuentra parcialmente bloqueada
por taman˜os de grano reducidos, presencia de fases metaestables y precipitados γ2,
manifestando una reducida fraccio´n transformada. Zengin y colaboradores reportaron
que la implantacio´n de neutrones y part´ıculas γ sobre Cu-Al-Ni en fase martensita 18R
produce un descenso en las temperaturas caracter´ısticas [124, 125]. Sin embargo no
identifican el proceso que produce tal cambio, so´lo observaron por microscop´ıa o´ptica
que la morfolog´ıa de la martensita 18R fue destruida [124, 125]. La Figura 6.7 muestra
una comparacio´n entre las mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la tempera-
tura entre O[5.1011]S y O[2.1015]S, la menor y la mayor fluencia, respectivamente. Tam-
bie´n se incluye la medicio´n obtenida de O[2.1015]S luego de un tratamiento te´rmico a
150 ◦C por 1 hora (O[2.1015]S+150◦C/1h), la diferente pendiente de esta medicio´n
puede asociarse a diferencias en la posicio´n de los contactos ele´ctricos.
Figura 6.7: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para las la´minas
delgadas virgen, O[5.1011]S, O[2.1015]S y O[2.1015]S+150◦C/1h.
Se observa que el tratamiento te´rmico revierte parcialmente los efectos de la im-
plantacio´n, la MS es la misma que posee la la´mina delgada virgen, en tanto que el
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rango de temperaturas de transformacio´n se redujo. Esto indica que los efectos de la
implantacio´n son de naturaleza tal que pueden ser revertidos, al menos en parte, por
medio de tratamientos te´rmicos suaves. Incrementar la temperatura tiene como efecto
aumentar la difusio´n, por lo que defectos puntuales tales como vacancias e intersticiales
pueden llegar a un estado de equilibrio [115, 126].
A los fines de determinar que´ efectos tiene la implantacio´n de iones de O sobre la
microestructura se realizaron mediciones de XRD. La Figura 6.8 compara los patrones
XRD de la la´mina delgada virgen y de O[2.1015]S. La la´mina delgada virgen presenta
una fuerte textura con los planos (022) de la fase L21 paralelos a los planos (001) del
Si (001). So´lo las reflexiones 022, 222 y 004 de la fase L21 se encuentran presentes, siendo
las dos u´ltimas muy poco intensas. El patro´n XRD de O[2.1015]S no presenta diferencias
con respecto a la la´mina virgen. Esto indica que la implantacio´n no produjo cambios
en la microestructura: no se observan reflexiones que puedan asociarse a precipitados
de fase γ2 o formacio´n de part´ıculas tales como de Al2O3. Posiblemente la fraccio´n
volume´trica asociada a estas fases y precipitados es reducida, por lo que los picos
correspondientes ser´ıan muy poco intensos y muy anchos.
Figura 6.8: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) Virgen (negro) y b) O[2.1015]S
(rojo). Se observan reflexiones provenientes de Si, debido a que lo utilizo´ como referencia interna
para corregir el a´ngulo 2θ.
Se evaluo´ por medio del registro en v´ıdeo si los cambios en la transformacio´n mar-
tens´ıtica modifican la memoria de forma. Las Figuras 6.9.a-c muestran una secuencia
de ima´genes de la la´mina delgada virgen, mientras que las Figuras 6.9.d-f ilustran si
hay efecto memoria de forma de O[2.1015]S. Ambas la´minas poseen 0,7 cm de largo
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por 0,2 cm de ancho. Al exponer a la´mina delgada virgen al LN2 se mantiene plana.
Al retirarla de la fuente de fr´ıo se curva brevemente, para luego adoptar de nuevo una
posicio´n plana a temperatura ambiente. En el caso de O[2.1015]S, e´sta exhibe el mismo
comportamiento que la la´mina delgada virgen, aunque el movimiento es apenas per-
ceptible y en la misma direccio´n. Esto indica, que a las energ´ıas de aceleracio´n y las
fluencias empleadas, la implantacio´n con O no produce modificaciones tales en estas
la´minas delgadas que involucren un cambio de la memoria de forma. Por lo tanto, se
abandono´ la irradiacio´n con O y procedio´ a irradiar con iones de Al. Se espera que estos
u´ltimos produzcan mayores cambios en la microestructura, para una misma fluencia,
dado su mayor peso ato´mico respecto al O.
Figura 6.9: Secuencia de ima´genes de la la´mina delgada virgen (a, b y c) y O[2.1015]S (d,
e y f). La la´mina es inicialmente expuesta a vapor de LN2 (a y d), luego al alejarla del LN2 se
empieza a calentar y a retransformar (b y e) y finalmente alcanza la temperatura ambiente (c y
f). Ambas la´minas poseen 0,7 cm de largo por 0,2 cm de ancho.
6.3.2. Implantacio´n con iones de Al
Dada la imposibilidad de inducir cambios en la memoria de forma por medio de
implantacio´n de iones O sobre la´minas crecidas sobre Si (001) se repitio´ el procedi-
miento empleando iones de Al. Al ser iones ma´s pesados, producen ma´s dan˜o sobre el
material aunque su penetracio´n es menor (para una misma energ´ıa). La implantacio´n
con iones de Al se realizo´ sobre la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas sobre sustrato
de Si (001) y HOPG (0001), de espesores ∼ 3,5 y 6 µm, respectivamente. Las la´minas
crecidas sobre HOPG (0001) poseen granos de taman˜o microme´trico, tal que uno o dos
granos son suficientes para abarcar todo el espesor. Se eligieron estas la´minas delgadas
para comparar el efecto de la implantacio´n en muestras de grano de 100 - 160 nm con
muestras de taman˜o de grano microme´trico. Tanto la litograf´ıa y ataque io´nico como
la implantacio´n con iones de O sobre la´minas de grano chico resultaron infructuosas.
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Se especula que introducir defectos sobre granos de taman˜o reducido, los cuales re-
presentan una reducida fraccio´n del volumen de la muestra, no modifica la memoria
de forma. La Tabla 6.2 resume las implantaciones realizadas. Las fluencias escogidas
fueron en todos casos mayores a 1 x 1015 part.cm−2, dado que se busco´ producir un
dan˜o o efecto considerable en las la´minas delgadas.
La´mina delgada Energ´ıa (MeV) Fluencia (part.cm−2) Dosis (dpa)
Al[0,5-1.1015]S 0,5 1 x 1015 0,06
Al[0,5-1.1015]S - LS 0,5 1 x 1015 0,06
Al[1-2.1015]S 1 2 x 1015 0,05
Al[2-4.1015]S 2 4 x 1015 0,05
Al[2-4.1015]S - AL 2 4 x 1015 0,05
Al[2-4.1015]G - LS 2 4 x 1015 0,20
Al[2-6.1015]G 2 6 x 1015 0,30
Tabla 6.2: Energ´ıas, fluencias y dosis empeladas en la implantacio´n con iones de Al.
Implantacio´n con Al en la´minas delgadas crecidas sobre Si (001) (granos de
∼ 70 - 140 nm)
Por medio del software SRIM/TRIM se simularon los rangos proyectados de los
iones acelerados a energ´ıas de 0,5, 1 y 2 MeV sobre la´minas delgadas de ∼ 3,5 µm de
espesor. La Figura 6.10.a muestra una imagen SEM del perfil, donde las l´ıneas de color
marcan aproximadamente el rango proyectado para cada energ´ıa, el cual se muestra
gra´ficamente en la Figura 6.10.b
La l´ınea verde representa la implantacio´n con iones Al a 0,5 MeV, los cuales inciden
por la cara de la la´mina delgada en contacto con el sustrato. Si bien la disolucio´n ano´di-
ca remueve la la´mina de sacrificio de Fe, se la incluyo´ en la simulacio´n. Esta u´ltima
posee escaso efecto en el rango efectivo (profundidad a la cual los iones penetran en la
la´mina delgada), el cual es de 0,41 µm (3,5 µm - 3,09 µm = 0,41 µm), muy similar al
obtenido sin incluir la la´mina de sacrificio (0,47 µm). Los rangos efectivos obtenidos
de los iones de Al son menores que los obtenidos empleando iones de O, por lo que el
efecto de la implantacio´n se localiza en zonas cercanas a la superficie. Si consideramos
que todos los iones incidentes se alojan en una seccio´n de 1 µm de grosor dentro de
las la´minas delgadas, se encuentra que el incremento de la concentracio´n en peso de Al
es de ∼ 5 x 10−3 y 3 x 10−2 wt % Al para las fluencias 1 x 1015 y 6 x 1015 part.cm−2,
respectivamente. Esto podr´ıa implicar cambios en la MS en la zona afectada de entre
0,8 y 5 K [30].
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Figura 6.10: a) Imagen SEM del perfil de las la´minas delgadas a implantar con Al. (n) marca
la direccio´n de crecimiento. La flecha Iones marca la direccio´n en la que e´stos inciden sobre la
la´mina delgada. Las l´ıneas so´lidas representan el ma´ximo del rango proyectado para cada energ´ıa.
b) Rangos proyectados para iones de Al acelerados a 0,5, 1 y 2 MeV. Se marca el lado del sustrato
(LS).
El efecto de la implantacio´n con iones de Al sobre la transformacio´n martens´ıtica
es evaluada mediante mediciones de resistencia ele´ctrica en funcio´n de la temperatura,
las cuales se muestran en la Figura 6.11.
La implantacio´n con iones de Al acelerados a energ´ıas de 0,5 y 1 MeV no produ-
ce cambios en la transformacio´n martens´ıtica, la MS y la histe´resis se mantienen en
151 K y 42 K, respectivamente (Figura 6.11.a). Tampoco se observan cambios en el sal-
to de resistencia y en los rangos de temperaturas de transformacio´n. S´ı se encontraron
cambios al emplear iones a 2 MeV, Al[2-4.1015]S muestra una disminucio´n en el salto de
resistencia y un ligero aumento en el rango de temperaturas de transformacio´n. Estos
cambios son revertidos por medio de un tratamiento te´rmico a 150 ◦C (Al[2-4.1015]S
+ 150 ◦C/30 min). La transformacio´n martens´ıtica de esta muestra es muy similar a
la la´mina delgada virgen. Por otro lado, si Al[2-4.1015]S es luego implantada por la
cara que durante el crecimiento queda en contacto con el sustrato (Al[2-4.1015]S - AL)
muestra una disminucio´n au´n mayor en el salto de resistencia ele´ctrica.
Los cambios observados en la transformacio´n martens´ıtica como resultado de la
implantacio´n con iones de Al son muy similares a los obtenidos por medio de iones
de O. Es posible que estos cambios se deban a la aparicio´n de defectos tales que
dificulten el cambio de fase y que disminuyan la fraccio´n transformada [66]. Dado que
los efectos de la implantacio´n son neutralizados por medio de tratamientos te´rmicos a
bajas temperaturas, se descarta que provengan de precipitacio´n de fase γ2 o formacio´n
de otras fases. Tales suposiciones se verificaron por medio de XRD y TEM. La Figura
6.12 muestra los patrones XRD para las distintas fluencias y energ´ıas empleadas.
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Figura 6.11: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura para a) Al[0,5-
1.1015]S, Al[0,5-1.1015]S - LS, Al[1-1.1015]S, b) Al[2-4.1015]S, Al[2-4.1015]S-150 ◦C/30 min y
Al[2-4.1015]S - AL. A los fines comparativos se incluyo´ la la´mina delgada virgen.
Los patrones XRD obtenidos son todos similares al patro´n de la la´mina delgada
virgen. Esto indica que los iones de Al no produjeron la precipitacio´n de fase γ2 ni
la formacio´n de otras fases o bien, no se formaron en cantidad suficiente para ser
detectados. El resultado observado es similar al obtenido por medio de irradiacio´n con
iones de O.
A los fines de estudiar los efectos de los iones de Al sobre la microestructura se
observo´ Al[2-4.1015]S por medio de microscop´ıa TEM. Para ello, la muestra fue prepa-
rada por medio del afinador io´nico, removiendo material solamente desde la cara sin
implantar, hasta lograr perforar la la´mina. La Figura 6.13 muestra las ima´genes obte-
nidas. La Figura 6.13.a muestra una imagen en condicio´n de campo claro, en la que se
observa la morfolog´ıa t´ıpica de las muestras crecidas a TS intermedias. Los granos po-
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Figura 6.12: Patrones XRD a temperatura ambiente de a) Virgen, b) Al[0,5-1.1015]S, c) Al[0,5-
1.1015]S - LS, d) Al[1-2.1015]S, e) Al[2-4.1015]S y f) Al[2-4.1015]S - AL. Se observan reflexiones
provenientes de Si, debido a que lo utilizo´ como referencia interna para corregir el a´ngulo 2θ.
seen taman˜os entre 70 - 140 nm, valor similar al obtenido en la´minas delgadas crecidas
sobre Al2O3 (0001) y MgO (001). La difraccio´n de anillos correspondiente se muestra
en la Figura 6.13.b. Todos los anillos fueron indexados como β con ordenamiento L21,
sin encontrarse anillos que puedan asignarse a fase γ2 u otra fase que pueda ser produc-
to de la implantacio´n. El reducido taman˜o de grano imposibilito´ determinar posibles
cambios en el ordenamiento a primeros y segundos vecinos [114]. Se requiere de ana´lisis
en mayor profundidad empleando muestras preparadas por medio de FIB, para de esta
forma estudiar el efecto de la implantacio´n en todo el ancho de estas la´minas.
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Figura 6.13: a) Imagen TEM en condicio´n de campo claro de Al[2-4.1015]S. b) Patro´n de
difraccio´n de anillos correspondiente a a). Las reflexiones se indexaron segu´n la fase L21.
Al igual que en las la´minas delgadas modificadas por litograf´ıa y por implantacio´n
con iones de O, se registro´ el efecto de las implantacio´n con iones de Al en la memoria
de forma por medio de v´ıdeos. La Figura 6.14 muestra la secuencia de ima´genes de la
la´mina delgada virgen y Al[2-4.1015]S al acercarlas y alejarlas de una fuente de LN2.
Ambas la´minas poseen 0,7 cm de largo por 0,2 cm de ancho.
Figura 6.14: Secuencia de ima´genes de la la´mina delgada virgen (a, b y c) y Al[2-4.1015]S (d,
e y f). La la´mina es inicialmente expuesta a LN2 (a y d), luego al alejarla del LN2 se empieza a
calentar y a retransformar (b y e) y finalmente alcanza la temperatura ambiente (c y f). Ambas
la´minas poseen 0,7 cm de largo por 0,2 cm de ancho.
La la´mina delgada virgen al exponerla al LN2 exhibe una disposicio´n plana, que
al empezar a alejarla del fr´ıo se curva ligeramente hacia la cara del lado del sustra-
to. Finalmente, a temperatura ambiente la la´mina vuelve a una posicio´n plana. Por
contrapartida, Al[2-4.1015]S no exhibe ningu´n tipo de movimiento ni al acercarla ni al
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alejarla del LN2. Tanto la implantacio´n con iones de O como con iones de Al producen
el efecto contrario al deseado, en donde no se logra observar indicios de efecto memoria
de forma. Esto puede atribuirse a la reduccio´n del espesor efectivo de fase austenita
que presenta transformacio´n martens´ıtica.
Implantacio´n con Al en la´minas delgadas crecidas sobre HOPG (0001) (gra-
nos microme´tricos)
El crecimiento de la´minas delgadas sobre HOPG (0001) a TS en torno a los
850 K, seguidas de recocidos a 1123 K en ca´psulas de cuarzo y atmo´sfera de Ar y
temple en agua con hielo permite obtener muestras con taman˜os de grano microme´tri-
cos. En el Capitulo 6 se encontro´ que la mediana del taman˜o de grano de la´minas
delgadas crecidas por este me´todo es de ∼ 3,7 µm. Estos taman˜os de grano son 20
veces mayores a los obtenidos por medio de TS intermedias (Capitulo 5). Al trans-
formar a fase martens´ıtica, estas la´minas exhiben maclas coherentes de ∼ 200 nm de
ancho que atraviesan la la´mina delgada de lado a lado. Dado que se determino´ que
tanto la implantacio´n con iones de O como de Al en muestras de taman˜o de grano
∼ 70 - 140 nm no induce cambios favorables en la memoria de forma, se busco´ deter-
minar si el efecto de la implantacio´n sobre aleaciones de Cu-Al-Ni es dependiente del
taman˜o de grano.
La Tabla 6.2 indica que se implantaron las la´minas delgadas a 2 MeV a fluencias
de 4 x 1015 y 6 x 1015 part.cm−2. La Figura 6.10.b indica que el rango proyectado para
iones de Al acelerados a 2 MeV es de ∼ 1,24 µm. La Figura 6.15 muestra una imagen
SEM del perfil de las la´minas crecidas sobre HOPG (0001) estudiadas.
Figura 6.15: Imagen SEM del perfil de la la´mina delgada crecida sobre HOPG (0001) a
implantar con Al. (n) marca la direccio´n de crecimiento. Las l´ıneas azules marcan el ma´ximo del
rango proyectado por iones acelerados a 2 MeV al incidir sobre cada una de las superficies.
6.3 Implantacio´n 119
Las l´ıneas azules marcan los ma´ximos de los rangos proyectados, a 1,24 µm y
4,76 µm, las cuales indican la penetracio´n de los iones incidentes por la superficie sobre
la que se crece la la´mina (Al[2-6.1015]G) y la superficie en contacto al sustrato (Al[2-
4.1015]G - LS), respectivamente. Los efectos de la implantacio´n sobre la transformacio´n
martens´ıtica se muestran en la Figura 6.16
Figura 6.16: Resistencia ele´ctrica normalizada en funcio´n de la temperatura de Al[2-6.1015]G.
A los fines comparativos se incluyo´ la la´mina delgada virgen.
La la´mina delgada virgen presenta una transformacio´n martens´ıtica bien definida,
con un salto de la resistencia ele´ctrica alto y un rango de temperaturas de transfor-
macio´n estrecho. La MS y la histe´resis son de 212 K y 34 K, respectivamente. Por
lo tanto, la muestra se encuentra en fase austenita al realizar la implantacio´n. Luego
de la implantacio´n, Al[2-6.1015]G muestra un aumento de la MS y una contraccio´n en
la histe´resis, siendo los valores 240 K y 27 K, respectivamente. Tambie´n se hallo´ una
disminucio´n en el salto de la resistencia ele´ctrica. Este aumento en la MS no fue obser-
vado en las implantacio´n con iones de Al en la´minas delgadas crecidas sobre Si (001).
En el Cap´ıtulo 5 se hallo´ que incrementos en la MS en este tipo de la´minas delgadas
sometidas a recocidos a 200 ◦C estaban asociados a incrementos en el ordenamiento
a segundos vecinos [95]. Experimentos de implantacio´n en fase martens´ıtica 18R con
electrones y iones de Cu acelerados a 1,7 MeV y 300 keV, respectivamente mostraron
una disminucio´n en el grado de orden, el cual es asociado a la acumulacio´n de vacancias
supersaturadas [123, 127]. Sin embargo, tales efectos no fueron observados al implantar
en fase austen´ıtica, la estabilidad relativa de las fases no fue alterada ni se introdujeron
cambios detectables en el orden [119, 121].
En vista los cambios observados en la transformacio´n martens´ıtica, se decidio´ estu-
diar por medio de patrones XRD si la implantacio´n introduce cambios en las fases de
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las la´minas delgadas y por medio de microscop´ıa TEM si adema´s se produjeron cambios
en el orden a primeros y segundos vecinos. La Figura 6.17 muestra los patrones XRD
para la la´mina delgada virgen y Al[2-6.1015]G.
Figura 6.17: Patrones XRD a temperatura ambiente de la la´mina delgada virgen (negro) y
Al[2-6.1015]G (rojo). Se observan reflexiones provenientes de Si, debido a que se lo utilizo´ como
referencia interna para corregir el a´ngulo 2θ. La diferencia en ruido se debe a que se emplearon
dos equipos de difraccio´n diferentes: el patro´n XRD de la la´mina delgada virgen se obtuvo con
el difracto´metro Philips PW 1820 mientras que el de Al[2-6.1015]G se empleo´ el difracto´metro
PANalytical Empyrean.
La la´mina delgada virgen presenta un u´nico pico, el cual corresponde a la reflexio´n
(022) de la fase β con estructura L21, indicando que la muestra posee una fuerte
orientacio´n cristalina con los mencionados planos (022) paralelos a los planos (0001)
del sustrato. En el caso Al[2-6.1015]G no se observan mayores cambios. No se hallaron
reflexiones que pudiesen asociarse a fase γ2 u otra fase diferente de L21.
Por medio de microscop´ıa TEM se estudio´ la microestructura de la la´mina delgada
virgen y de Al[2-6.1015]G. Para ello, las muestras fueron preparadas por medio del
afinador io´nico, removiendo material solamente desde la cara sin implantar, hasta lograr
perforar las la´minas. Se tomaron patrones de difraccio´n en el eje de zona [110] de la
fase β y se analizo´ la intensidad de las reflexiones asociadas a los ordenamientos B2 y
L21. Los patrones de difraccio´n obtenidos se muestran en la Figura 6.18.
En el patro´n de difraccio´n correspondiente a la la´mina delgada virgen se observan
claramente las reflexiones correspondientes a la fase β junto a las reflexiones (002) y
(222) asociadas a los ordenamientos a primeros vecinos B2 y las reflexiones (111) y
(113) correspondientes al ordenamiento a segundos vecinos L21. Luego de la implan-
tacio´n, se observa en Al[2-6.1015]G que las reflexiones del ordenamiento L21 redujeron
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Figura 6.18: Patrones de difraccio´n en el eje de zona [110] de a) la´mina delgada virgen y
b) Al[2-6.1015]G. Indexado segu´n fase β y los ordenamientos B2 y L21. DD corresponde a doble
difraccio´n.
dra´sticamente su intensidad y son apenas discernibles. La reflexiones asociadas al or-
denamiento B2 tambie´n vieron atenuada su intensidad pero au´n son visibles. Midiendo
la intensidad de las dos reflexiones {004}β, las dos reflexiones {002}B2 y las cuatro
reflexiones {111}L21 y promediando cada una de ellas se confecciono´ la Tabla 6.3, en
donde se comparara la relacio´n de intensidades {002}B2 / {004}β y {111}L21 / {004}β
de la la´mina delgada virgen y Al[2-6.1015]G.
La´mina delgada {002}B2 / {004}β {111}L21 / {004}β
Virgen 0,052 0,030
Al[2-6.1015]G 0,007 0,003
Tabla 6.3: Relacio´n de intensidades entre las reflexiones {002}B2 y {111}L21 con {004}β .
Se observa que ambas relaciones de intensidad disminuyen en un orden de magnitud
cuando la muestra es implantada, indicando que los iones de Al introducen desorden
sobre la la´mina delgada. Efectos similares se reportan en Cu-Zn-Al al ser implantadas
con iones de Cu acelerados a 300 keV en la fase β, en donde a dosis de 1 dpa las
reflexiones L21 desaparecen completamente mientras que las reflexiones B2 se debilitan
[123]. Adquiriendo ima´genes en condicio´n de campo oscuro, seleccionando las reflexiones
{002}B2 y {111}L21 , se pueden observar los bordes de antifase B2 y L21 respectivamente.
La Figura 6.19 muestra las ima´genes en condicio´n de campo oscuro obtenidas.
La Figura 6.19.a muestra los dominios antifase L21 de la la´mina delgada virgen, los
cuales miden ∼ 30 - 40 nm. En cintas de aleaciones con memoria de forma de base Cu
obtenidas por medio de te´cnicas de solidificacio´n ra´pida se encontraron taman˜os simi-
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a) b)
Figura 6.19: Ima´genes TEM en condicio´n de campo oscuro. a) Bordes de antifase L21 de la
la´mina delgada virgen. b) Bordes de antifase B2 de Al[2-6.1015]G.
lares de dominios antifase L21 en aleaciones de Cu-Al-Ni, mientras que en Cu-Zn-Al
e´stas poseen taman˜os de ∼ 100 nm [128, 129]. Observando la imagen en campo oscuro
obtenida con la reflexio´n (002)B2 no se detectaron dominios de antifase correspondien-
tes a orden B2. De esto se deduce que podr´ıan poseer taman˜os de varios centenares de
nm. Se reportan en Cu-Zn-Al taman˜os de dominio de antifase B2 en torno a los 500 nm
[130]. Tambie´n en Cu-Zn-Al, Wu y colaboradores reportan que los dominios de antifase
B2 y L21 aumentan con los recocidos a 150
◦C, pero los primeros son aproximadamente
5 veces mayores que los segundos [131]. Recarte y colaboradores, por su lado, reportan
en aleaciones de Cu-Al-Ni recocidas a 200 ◦C que los dominios de antifase B2 miden
∼ 500 nm mientras que los dominios de antifase L21 poseen taman˜os inferiores a los
100 nm [105]. Dada la reducida intensidad de las reflexiones L21 de Al[2-6.10
15]G,
resulto´ imposible obtener contraste suficiente para estudiar los correspondientes domi-
nios, por lo tanto se obtuvieron ima´genes de campo oscuro de los dominios antifase
B2, los cuales se muestran en la Figura 6.19.b. Estos dominios presentan taman˜os muy
reducidos, no superan los 3 nm. Este taman˜o es mucho menor a lo reportado para
aleaciones con memoria de forma de base Cu luego del proceso de temple. Dado esto,
es posible que los dominios de antifase L21 posean un taman˜o au´n menor o que e´stos
hayan desaparecido por completo.
En resumen, la implantacio´n con iones de Al acelerados 2 MeV produce una dis-
minucio´n en el orden B2 y L21. Las intensidades de las reflexiones asociadas al or-
denamiento a segundos vecinos son pra´cticamente indetectables. Mientras tanto, los
dominios de antifase B2 reducen su taman˜o desde varios centenares de nm a unos po-
cos nm. Tanto en Cu-Zn-Al como en Cu-Al-Ni un aumento en el orden a primeros
vecinos B2 disminuye las temperaturas de transformacio´n martens´ıtica, en tanto que
aumentos en el orden a segundos vecinos L21 poseen el efecto contrario [95, 105, 132].
Por otro lado, se reporto´ que aumentos en la densidad de bordes de antifase L21 in-
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volucran disminuciones de hasta 10 K en la MS [129]. La Figura 6.16 muestra que la
MS aumenta ∼ 28 K al implantar. No es posible determinar si los cambios en la MS
son causados por la disminucio´n en el ordenamiento, que fue observado por medio de
TEM. Esto se debe al efecto contrapuesto y de magnitud desconocida del orden B2 y
L21 sobre la MS. Sin embargo el aumento de la densidad de bordes de antifase produci-
dos al disminuir el taman˜o de los dominios deber´ıa involucrar una reduccio´n en la MS,
situacio´n opuesta a la observada. Dado que se analiza por medio de microscop´ıa TEM
una zona cercana a la superficie en la cual incidieron en los iones, es posible que en otras
zonas de la la´mina delgada se hayan producido feno´menos diferentes a los observados.
Por otro lado, no se descartan efectos producidos por el calentamiento inducido por el
haz de iones, el cual podr´ıa causar cambios en el ordenamiento a primeros y segundos
vecinos. El incremento de la temperatura depende del material, del ion empleado y su
fluencia y del arreglo experimental [108]. Se requieren de experimentos adicionales para
determinar el aumento de temperatura. El estudio por medio de microscop´ıa TEM de
cortes transversales por FIB de las la´minas delgadas permitir´ıa analizar el efecto de la
implantacio´n en funcio´n del espesor de la muestra.
Mediante registro en v´ıdeo se determino´ si la implantacio´n con iones de Al pro-
dujo cambios en efecto memoria de forma. La Figura 6.20 muestra las secuencias de
ima´genes elaboradas a partir de los v´ıdeos de la la´mina delgada virgen, Al[2-4.1015]G
- LS y Al[2-6.1015]G. La la´mina delgada virgen y Al[2-4.1015]G - LS poseen 0,5 cm
de largo por 0,2 cm de ancho, mientras que Al[2-6.1015]G posee 0,7 cm de largo y
0,2 cm de ancho. La la´mina delgada virgen no presenta memoria de forma apreciable
al sumergirla en LN2 y al retirarla del l´ıquido numerosas veces (Figuras 6.20(a-c)).
Al[2-4.1015]G - LS, inicialmente plana, se curva ligeramente hacia la direccio´n en la
que incidieron los iones de Al, luego al alejarla del fr´ıo la muestra empieza a recuperar
su forma inicial, sin embargo permanece una deformacio´n residual (Figuras 6.20(d-f)).
Al incrementar la fluencia, se observa que Al[2-6.1015]G se curva por completo hacia
la direccio´n en la que incidieron los iones, logrando que las dos puntas de la la´mi-
na coincidan, formando una circunferencia (Figuras 6.20(g-i)). Al calentar la muestra,
e´sta procede a recuperar su conformacio´n inicial, sin detectar deformaciones residuales.
Este ciclo se repitio´ numerosas veces, mantenie´ndose la doble memoria de forma. Es
importante notar, que en ambas la´minas irradiadas, la curvatura se produjo hacia la
direccio´n en la cual incidieron los iones de Al, indistintamente si la cara implantada
es la que estuvo en contacto con el sustrato o la expuesta al crecimiento. La induccio´n
de la doble memoria de forma por medio de la implantacio´n de iones de Al, es decir,
sin emplear entrenamientos termomeca´nicos, resulta promisorio para desarrollar dis-
positivos MEMS, de la´minas delgadas de Cu-Al-Ni crecidas por pulverizacio´n cato´dica
[107].
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d) e) f)
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Temp. LN2
Temp. LN2
Temp. LN2
Transformando
Transformando
Transformando
Temp. amb.
Temp. amb.
Temp. amb.
Figura 6.20: Secuencias de ima´genes de la la´mina delgada virgen (a, b y c), Al[2-4.1015]G
- LS (d, e y f) y Al[2-6.1015]G (g, h e i). La la´mina es inicialmente expuesta a LN2 (a, d y g),
luego al alejarla del LN2 se empieza a calentar y a retransformar (b, e y h) y finalmente alcanza
la temperatura ambiente (c, f e i.). La la´mina delgada virgen y Al[2-4.1015]G - LS poseen 0,5
cm de largo por 0,2 cm de ancho, mientras que Al[2-6.1015]G posee 0,7 cm de largo y 0,2 cm de
ancho.
Gotthardt y colaboradores lograron inducir la memoria deforma en la´minas delga-
das de Ni-Ti mediante la implantacio´n con iones de Ni acelerados a 5 MeV. Encontraron
deformaciones parcialmente reversibles de hasta 1,4 %, en las cuales luego de la retrans-
formacio´n permanece una deformacio´n residual del 0,6 %. Atribuyen esta deformacio´n
residual a la relajacio´n estructural del material amorfizado [107, 117]. Se determino´ la
deformacio´n, , de las la´minas delgadas crecidas sobre HOPG (0001) por medio de la
siguiente expresio´n:
 =
t
2R
(6.1)
Donde t es el espesor de la la´mina delgada y R es el radio de curvatura. Esta
expresio´n es utilizada para calcular la deformacio´n de una viga bajo flexio´n pura, es
decir, una viga bajo un momento flector. Dado que la la´mina delgada de ∼ 7 mm de
largo al deformarse constituyo´ una circunferencia, por lo que R ∼ 1,1 x 10−3 m. De esta
manera, se obtiene una deformacio´n porcentual del 0,3 % totalmente reversible (t = 6
µm). Esta deformacio´n se encuentra por debajo de la alcanzada en la´minas delgadas
de Ni-Ti, sin embargo, al ser totalmente reversible permite constituir un movimiento
c´ıclico que puede sostenerse en el tiempo, fundamental para dispositivos MEMS.
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6.4. Resumen
Este cap´ıtulo se centro´ en modificar la´minas delgadas crecidas sobre Si (001) a TS
intermedias y sobre HOPG (0001) a TS altas seguidas de recocido a 1123 K y luego
temple en agua con hielo. La primeras poseen taman˜o de grano de entre 70 y 140 nm
mientras que las segundas esta´n constituidas por granos microme´tricos.
Mediante litograf´ıa y posterior ataque io´nico se modifico´ la superficie de las la´minas
delgadas crecidas de taman˜o de grano ∼ 70 - 140 nm por medio de una serie de surcos
paralelos de 10 µm de ancho, separados entre s´ı por 10 µm y de profundidad ∼ 0,9 µm.
Tal modificacio´n superficial no redundo´ en cambios en la memoria de forma.
Se procedio´ a modificar el comportamiento de la´minas delgadas de taman˜o de grano
∼ 70 - 140 nm por medio de implantacio´n con iones de O y de Al. En el caso de la
implantacio´n con iones de O acelerados a 1, 3 y 5 MeV se hallo´ que la MS disminuye
ligeramente al tiempo que el rango de temperaturas de transformacio´n aumenta al
incrementarse la fluencia por valores superiores a los 2,5 x 1014 part.cm−2. Por medio
de patrones XRD e ima´genes TEM no se encontraron cambios microestructurales que
expliquen los cambios. Sin embargo, no se hallaron alteraciones en el comportamiento
de las la´minas al enfriarlas y calentarlas a trave´s de la transformacio´n martens´ıtica.
Resultados similares se encontraron en el caso de la implantacio´n con iones de Al,
en donde so´lo los iones acelerados a 2 MeV producen cambios en la transformacio´n
martens´ıtica: aumento del rango de temperaturas de transformacio´n y disminucio´n del
salto de resistencia. Este u´ltimo puede estar asociado a una disminucio´n en la fraccio´n
transformada. De nuevo, no se hallaron cambios microestructurales que den explicacio´n
al efecto de los iones de Al. Al igual que en la implantacio´n con iones de O, no se observo´
modificacio´n en el comportamiento de las la´minas al enfriarlas y calentarlas a trave´s
de la transformacio´n martens´ıtica.
Visto que tanto la litograf´ıa y posterior ataque io´nico como la implantacio´n de
iones de O y Al no produjeron cambios en la´minas crecidas sobre Si (001), las cuales
poseen taman˜os de grano de entre 70 y 140 nm, se busco´ comparar con muestras con
taman˜o de grano mayores. La´minas delgadas crecidas a TS altas sobre HOPG (0001)
presentan una mediana de taman˜o de grano de ∼ 3,7 µm. La implantacio´n con iones de
Al acelerados a 2 MeV de estas la´minas produce un aumento en la MS y una reduccio´n
en el salto de resistencia. Por microscop´ıa TEM se encontro´ que el orden a primeros
y segundos vecinos se vio fuertemente reducido, al tiempo que el taman˜o de dominios
B2 se redujo hasta no superar los 3 nm. Por medio de registro en v´ıdeo se observo´
que estas la´minas se curvan hacia la cara sobre la que fue implantada, llegando en
el caso de la fluencia 6 x 1015 part.cm−2 a curvarse con un radio de curvatura de
∼ 1,1 x 10−3 m.
Se requiere del estudio comparativo por medio de microscop´ıa TEM de cortes trans-
126 Estrategias para la manipulacio´n de la memoria de forma
versales por medio de FIB de la´minas delgadas implantadas con iones de Al de taman˜o
de grano de varias decenas de nano´meros y de unos pocos micro´metros, con el objetivo
de comprender el efecto de estos iones en la microestructura y sobre el efecto doble
memoria de forma.
Cap´ıtulo 7
Conclusiones y trabajo a futuro
7.1. Conclusiones
A lo largo de esta tesis, se lograron crecer la´minas delgadas de Cu-Al-Ni que pre-
sentan transformacio´n martens´ıtica en un amplio rango de taman˜os de grano: desde
30 nm hasta varios micro´metros. Esto se logro´ empleando diferentes TS y sustratos. Se
observo´ que la microestrutura posee un efecto determinante en la transformacio´n mar-
tens´ıtica. La´minas delgadas de taman˜o de grano de unas pocas decenas de nano´metros
presentan una transformacio´n martens´ıtica con rangos de temperatura muy amplios
junto a saltos de resistencia muy pequen˜os, lo que indica la presencia de elevadas ba-
rreras energe´ticas y que el cambio de fase abarca una reducida fraccio´n de la muestra.
Incrementar el taman˜o de grano al rango 100 - 160 nm reduce el rango de tempera-
turas de transformacio´n y aumenta el salto de resistencia ele´ctrica, haciendo posible
una determinacio´n ma´s precisa de las temperaturas caracter´ısticas. Finalmente, gra-
nos microme´tricos, de escala similar al espesor de las la´minas delgadas, poseen anchos
de histe´resis acordes a muestras masivas policristalinas de taman˜o de grano similar. El
salto de resistencia ele´ctrica de estas la´minas indica que la transformacio´n martens´ıtica
abarca una elevada fraccio´n de la muestra. Al ir aumentando el taman˜o de grano en el
rango estudiado, se observo´ que la histe´resis y el rango de temperaturas de transfor-
macio´n disminuye, mientras que el salto de resistencia aumenta. Esto se debe a que el
aumento del taman˜o de grano reduce la densidad de bordes de grano, lo cual disminuye
la barrera energe´tica para la transformacio´n martens´ıtica, y de este modo se requiere
de menores sobreenfriamientos (MS - T0) para inducir la transformacio´n.
Caracterizando la´minas delgadas de Cu-Al-Ni de espesores entre 0,10 y 2,25 µm se
encontro´ que la dimensionalidad de la muestra tambie´n influye en la transformacio´n
martens´ıtica. Estas la´minas poseen granos columnares de entre 200 y 300 nm de ancho.
Espesores reducidos suprimen por completo el cambio de fase. La barrera energe´tica
es inversamente proporcional al espesor, indicando que el sobreenfriamiento requerido
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para producir la transformacio´n martens´ıtica aumenta al reducir el espesor, llegando al
caso de estabilizar por completo la fase austen´ıtica. Espesores intermedios (entre 0,30 y
1,30 µm) involucran transformaciones martens´ıticas de amplio rango de temperaturas
de transformacio´n e histe´resis anchas, similares a las observadas en la´minas de taman˜o
de grano nanome´trico. A partir de espesores mayores a los 2,00 µm no se observan
efectos dimensionales en estas la´minas de taman˜o de grano 200 - 300 nm, indicando
que la contribucio´n de este te´rmino a la barrera energe´tica es despreciable.
Controlar el efecto doble memoria de forma es fundamental para desarrollar dispo-
sitivos MEMS. Esto se logro´ en la´minas delgadas de grano microme´trico implantadas
con iones de Al, las cuales se curvaron hacia la cara implantada. En una de ellas de
logro´ un radio de curvatura ∼ 1,1 x 10−3 m. No fue posible inducir el efecto doble me-
moria de forma en la´minas delgadas de taman˜o de grano de entre 70 - 140 nm lo cual
fue intentado tanto por litograf´ıa o´ptica como por implantacio´n de iones. Esto indica
que las modificaciones en las la´minas delgadas son sensibles al taman˜o de grano y/o
a la relacio´n d/D. La nucleacio´n y crecimiento de la fase martens´ıtica debe afectarse
de forma tal que so´lo algunas variantes se formen, y que a su vez influya sobre una
fraccio´n considerable de la la´mina.
7.2. Trabajo a futuro
En esta seccio´n se enumerara´n diferentes experimentos y l´ıneas de investigacio´n
que permitir´ıan una comprensio´n ma´s profunda de la transformacio´n martens´ıtica y la
memoria de forma en la´minas delgadas de Cu-Al-Ni. Entre las cuestiones referentes al
estudio de la microestructura se propone avanzar en lo siguiente:
Se determino´ la barrera energe´tica en la´minas delgadas con granos de taman˜o
∼ 30 nm por medio del valor de sobreenfriamiento. Sin embargo, conociendo el
ancho de las placas de martensita se llegar´ıan a valores ma´s precisos. Ello requiere
de fabricar blancos de pulverizacio´n cato´dica que permitan obtener la´minas del-
gadas con MS por encima de la temperatura ambiente. De esta forma, se lograr´ıa
obtener muestras se encuentren en fase martens´ıtica y de esta forma estudiarlas
por medio de TEM.
El estudio por TEM de cortes tranversales por FIB de la´minas delgadas de espe-
sores menores a 1,30 µm crecidas sobre Si (001) permitir´ıa determinar el espesor
de la interfaz de siliciuros de Cu. Esto podr´ıa respaldar experimentalmente la
suposicio´n de que el espesor de la interfaz aumenta con el espesor del Cu-Al-Ni.
De igual manera se proponen diferentes experimentos con los fines de optimizar y
mejorar el procedimiento de inducir el efecto doble memoria de forma.
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Evaluar el ataque qu´ımico como alternativa al ataque io´nico a los fines de li-
tografiar surcos mas estrechos y profundos. Dado que la implantacio´n de iones
en muestras de taman˜o de grano microme´trico resulto´ efectiva para inducir la
doble memoria de forma, se podr´ıa determinar si la litograf´ıa o´ptica y ataque
io´nico/qu´ımico tambie´n resultan de utilidad. Esto es de importancia dado que
el equipamiento requerido para realizar litograf´ıa o´ptica es mucho ma´s accesible
que un acelerador lineal.
Los dispositivos MEMS requieren que las la´minas delgadas presenten doble me-
moria de forma controlable y sostenida en el tiempo. Por lo tanto, se deber´ıa
determinar el nu´mero de ciclos te´rmicos que e´stas pueden mantener.
Dado que se logro´ inducir la doble memoria de forma en la´minas delgadas de
Cu-Al-Ni, e´stas podr´ıan desempen˜arse como va´lvulas y bombas para dispositivos
de microflu´ıdica. Para esto se requiere conocer la resistencia a la corrosio´n en
diferentes soluciones acuosas y a temperaturas de hasta 200 ◦C, lo cual puede
estudiarse empleando celdas electroqu´ımicas de tres electrodos.
Se constato´ que la capa de o´xido superficial de varias decenas de nano´metros
no afecta la transformacio´n martens´ıtica. Este resultado abre la posibilidad de
modificar la superficie de las la´minas por medio de crecimiento de otros materiales
sobre ellas, tales como materiales biocompatibles.
Una posible alternativa para inducir el efecto doble memoria de forma consiste
en estabilizar la fase martens´ıtica por medio de envejecidos a baja temperatura.
Para ello, se requieren de la´minas delgadas en fase martens´ıtica a temperatura
ambiente, que luego de ser fijadas en una forma de intere´s ser´ıan envejecidas a
temperaturas tales que favorezcan la difusio´n pero no la precipitacio´n de fases de
equilibrio.
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